Untersuchung von Oxidationsprozessen an Oberflächen von FeCr-Legierungen und Austenitstahl mittels Röntgenabsorptionsspektroskopie unter streifendem Einfall by Janssen, Joachim
Untersuchung von Oxidationsprozessen an Oberfla¨chen
von FeCr-Legierungen und Austenitstahl mittels
Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie unter streifendem Einfall
Dissertation
zur













2.1 Grundlagen der Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 4
2.1.1 Der lineare Absorptionskoeffizient . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 4
2.1.2 Bandstruktur-Na¨herung und Vielfachstreuung . . . . . . . . . . . . . . . . . . 5
2.2 Sekunda¨re Prozesse: Fluoreszenz und Auger-Effekt . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 7
2.3 Optische Eigenschaften der Materie im Ro¨ntgenbereich . . . . . . . . . . . . . . . . . 7
2.3.1 Streuung an Atomen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 7
2.3.2 Streuung im Medium . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 8
2.3.3 Reflexion an idealen Grenzfla¨chen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 14
2.3.4 Reflexion an realen Grenzfla¨chen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 18
2.3.5 Reflexion an einem einfachen Schichtsystem . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 20
2.3.6 Anwendung des Schichtmodells auf reale Spektren . . . . . . . . . . . . . . . 29
2.4 Spektroskopietechniken . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 30
3 Experimentelles 32
3.1 Die Photonenquelle . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 32
3.2 Der Doppelkristall-Monochromator . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 34
3.3 Versuchsaufbauten am Messplatz BN2 . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 36
4 Metallurgische Grundlagen 41
4.1 Herstellung und Eigenschaften von Stahl . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 41
4.2 Oxidation von Stahloberfla¨chen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 43
4.2.1 Wachstum du¨nner Oxidschichten . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 43
4.2.2 Oxidation von Eisen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 43
4.2.3 Oxidation von Chrom . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 44
4.2.4 Untersuchungen zur Oxidation von Stahl . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 45
4.3 Eigenschaften von FeCr-Legierungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 47
4.4 Oxidation von FeCr-Legierungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 48
5 Untersuchungen an Stahl 51
5.1 Voruntersuchungen zur Probenpra¨paration . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 51
5.2 Referenzen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 53
5.3 Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie an Stahloberfla¨chen . . . . . . . . . . . . . . . . . 57
5.3.1 GIXAS-Messungen bei verschiedener Oberfla¨chenpra¨paration . . . . . . . . . 57
5.3.2 Messungen nach Oxidation bei 650◦C bis 900◦C . . . . . . . . . . . . . . . . 60
5.3.3 Messungen nach Oxidation bei 650◦C . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 67
5.3.4 Messungen nach Oxidation bei 320◦C bis 600◦C . . . . . . . . . . . . . . . . 70
5.3.5 Entstehung von Anlauffilmen bei 470-510◦C . . . . . . . . . . . . . . . . . . 78
5.3.6 U¨bersicht des Oxidationsverlaufs . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 83
5.3.7 Erga¨nzende Messungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 85
6 Untersuchungen an FeCr-Legierungen 87
6.1 Probenherstellung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 87
6.2 Voruntersuchungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 88
6.3 Durchfu¨hrung der GIXAS Messungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 90
6.3.1 Der Temperaturverlauf . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 90
ii
6.3.2 Darstellung der gemessenen GIXAS Spektren . . . . . . . . . . . . . . . . . . 93
6.4 Auswirkungen und Bestimmung der Rauigkeit . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 99
6.4.1 Bestimmung der Rauigkeit mittels GIXAS Spektren . . . . . . . . . . . . . . 100
6.4.2 Oberfla¨chenprofile . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 103
6.5 Numerische Anpassung der GIXAS Spektren . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 107
6.6 U¨bertragung der FeCr-Oberfla¨chenstruktur in das Schichtmodell . . . . . . . . . . . 110
6.7 Vergleichende Messungen an Fe- und Stahloberfla¨chen . . . . . . . . . . . . . . . . . 120
6.7.1 Untersuchung einer aufgedampften Fe-Oberfla¨che . . . . . . . . . . . . . . . . 120
6.7.2 Untersuchung einer polierten Stahloberfla¨che . . . . . . . . . . . . . . . . . . 121
6.8 Diskussion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 123
7 Zusammenfassung und Ausblick 125





Reaktionen an Festko¨rperoberfla¨chen sind fu¨r die Grundlagenforschung und fu¨r eine Vielzahl von
technischen Anwendungen von großem Interesse. Die Optimierung von Oberfla¨cheneigenschaften,
z.B. in Bezug auf die Korrosionsbesta¨ndigkeit, wird durch die detaillierte Kenntnis der Reaktions-
mechanismen oft erleichtert oder erst ermo¨glicht. Ein wesentlicher Aspekt ist die Identifikation der
Zwischen- und Endprodukte. Im Rahmen des DFG Schwerpunktprogramms 1010
”
Reaktivita¨t von
Festko¨rpern“ unter Leitung von Prof. Dr. G. Meyer (Universita¨t zu Ko¨ln) wurden in der vorliegen-
den Arbeit Oxidationsprozesse an Oberfla¨chen von FeCr-Legierungen (19, 30 und 45 Atom-% Cr)
und von Austenitstahl untersucht.
Eine der Standardmethoden zur Strukturanalyse von Festko¨rpern und deren Oberfla¨chen ist die
Ro¨ntgenbeugung, die jedoch eine hinreichende Fernordnung voraussetzt. Wenn diese nicht ge-
geben ist, was insbesondere bei du¨nnen Oberfla¨chenschichten ha¨ufig der Fall ist, so spricht man
von
”
ro¨ntgenamorphen“ Substanzen. Im Bereich der Korrosionsforschung sind die wichtigsten
Untersuchungsmethoden, die keine Fernordnung voraussetzen, die Auger-Elektronenspektroskopie
(AES: Auger Electron Spectroscopy), die Photoelektronenspektroskopie (XPS: X-ray Photoelectron
Spectroscopy) und die Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie (XAS: X-ray Absorption Spectroscopy).
Messungen mittels AES, XPS und XAS sind elementspezifisch und nicht zersto¨rend. Dabei stellt die
XAS bei Anregungsenergien von einigen keV die geringsten Anforderungen an das Vakuumsystem
(kein UHV), so dass in-situ Untersuchungen in verschiedenen Atmospha¨ren mo¨glich sind. Anderer-
seits setzt die XAS einen hohen Photonenfluss voraus, wie er typischerweise an den technisch
aufwendigen Synchrotronstrahlungsquellen (z.B. ELSA in Bonn) realisiert wird. Aus der Feinstruk-
tur der Ro¨ntgenabsorptionsspektren (XAFS: X-ray Absorption Fine Structure) lassen sich Ru¨ck-
schlu¨sse auf die elektronische und die geometrische Struktur in unmittelbarer Umgebung des Ab-
sorberatoms ziehen. Komplexe Substanzen werden durch separate Messung der elementspezifischen
XAFS fu¨r alle enthaltenen Elemente charakterisiert, soweit deren Absorptionskanten im zuga¨ngli-
chen Energiebereich des eingesetzten Ro¨ntgenmonochromators liegen. Die Zeitauflo¨sung wird durch
die Messdauer eines Spektrums begrenzt, welche typischerweise zwischen 10 und 60 Minuten be-
tra¨gt. Um eine ho¨here Zeitauflo¨sung zu erzielen und schnell ablaufende Reaktionen verfolgen so-
wie deren Zwischenprodukte bestimmen zu ko¨nnen, werden schnelle Messverfahren (QEXAFS)
oder spezielle Monochromatoren eingesetzt. Als Beispiel sei der energiedispersive Monochromator
(EDM) in Bonn genannt. Mit konventionellen Monochromatoren ko¨nnen Reaktionsverla¨ufe und
-produkte als Funktion der Temperatur untersucht werden.
Entscheidend fu¨r die Untersuchung von Oberfla¨chen sind Informationstiefe und Tiefeninformation.
Die Informationstiefe gibt an, aus welchem oberfla¨chennahen Volumenbereich des Festko¨rpers das
gemessene Signal insgesamt stammt. Tiefeninformation liegt vor, wenn einzelne Signalanteile be-
stimmten Tiefensegmenten zugeordnet werden ko¨nnen. Damit ko¨nnen bei vertikaler Anisotropie,
z.B. fu¨r lamellare Schichten, Tiefenprofile erstellt und die Schichtdicken bestimmt werden.
Die Informationstiefe ha¨ngt von der Eindringtiefe und der Fluchttiefe des anregenden bzw. des
emittierten Teilchens (jeweils Photon oder Elektron) ab. Der limitierende Faktor bei AES und XPS
ist die freie Wegla¨nge des emittierten Elektrons, die bei Energien von ca. 50 eV bis 1 keV etwa 1 bis
3 nm betra¨gt. Bei XAS Messungen der gesamten Elektronenausbeute (Electron Yield) als Funktion
der Anregungsenergie erfolgt in der Regel kein energiespezifischer Nachweis der Elektronen, so
dass an die Stelle der freien Wegla¨nge die Fluchttiefe der inelastisch gestreuten Elektronen tritt,
welche bei bis zu 10 keV im Bereich von 150 nm liegt. Die freie Wegla¨nge von Photonen liegt bei
Energien von einigen keV typischerweise in der Gro¨ßenordnung von einigen Mikrometern, so dass
mit Fluoreszenzmessungen keine Oberfla¨chensensitivita¨t zu erzielen ist.
Zusa¨tzlich la¨sst sich die Informationstiefe durch den Raumwinkel beeinflussen, den der Detektor
erfasst, da die Wegstrecke im Festko¨rper fu¨r sinkende Winkel im Vergleich zur Vertikalen zunimmt.
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Daher gelangt man mit winkelaufgelo¨ster AES oder XPS auch zu einer Tiefeninformation. Zudem
la¨sst sich bei XPS die Informationstiefe in engen Grenzen mit der Anregungsenergie variieren.
Eine spezielle Methode zur Eingrenzung des untersuchten Volumens besteht in der Ro¨ntgenab-
sorptionsspektroskopie unter streifendem Einfall (GIXAS: Grazing Incidence X-ray Absorption
Spectroscopy). Da der Brechungsindex von Festko¨rpern im Ro¨ntgenbereich etwas kleiner ist als
1, tritt bei kleinen Einfallswinkeln von typischerweise unter 0.5◦ externe Totalreflexion an der
Oberfla¨che auf. Die Eindringtiefe der Photonen sinkt dabei auf ca. 3 bis 10 nm ab. Aus der gerin-
gen Eindringtiefe der prima¨ren Anregung ergibt sich die Mo¨glichkeit, die Methoden der XAS auf
Oberfla¨chenpha¨nome anzuwenden und insbesondere den Verlauf von Oberfla¨chenreaktionen in situ
zu verfolgen.
Zu beachten ist, dass die XAFS von GIXAS-Spektren nicht direkt mit der Feinstruktur anderer
Techniken verglichen werden kann, da die Strukturen durch das Zusammenwirken von Absorp-
tion und Streuung vera¨ndert werden. Daher ist eine Umrechnung von konventionellen Spektren
zu GIXAS-Spektren notwendig, um die XAFS in Bezug auf die elektronische Struktur und die
chemische Zusammensetzung quantitativ auswerten zu ko¨nnen. Neben der XAFS der gewa¨hlten
Referenzsubstanz gehen dabei der Einfallswinkel und die Oberfla¨chenrauigkeit als Parameter ein.
Auch bei GIXAS ist der Beitrag eines Volumenelements zum Spektrum tiefenabha¨ngig. Um die
Tiefeninformation aus den Spektren zu extrahieren, wurde im Rahmen dieser Arbeit ein Aus-
wertungsverfahren fu¨r ein Schichtmodell entwickelt. Zuna¨chst wird mit Blick auf die Oberfla¨chen-
oxidation ein System angesetzt, das aus einer Deckschicht auf einem Substrat besteht. Formeln zur
Berechnung von Reflektivita¨tsspektren des Gesamtsystems (einschließlich der XAFS) wurden analy-
tisch hergeleitet und in C-Programme zur Simulation von Substanzen mit bis zu drei Elementen um-
gesetzt. Aus der analytischen Herleitung ergeben sich zwei Methoden zur Bestimmung der Schicht-
dicke aus einem gegebenen GIXAS-Spektrum. Beide Methoden werden mit simulierten Spektren
u¨berpru¨ft und im Folgenden auf gemessene Spektren angewendet.
Eine Oberfla¨chenreaktion von herausragender technischer und wirtschaftlicher Bedeutung stellt die
Oxidation von Stahl dar. Bis zu 40% der Stahlproduktion (BRD: 45 Mt pro Jahr) dienen dem
Ausgleich von Korrosionsscha¨den. Die Oxidation von Stahl wurde bereits mit einer Vielzahl von
Methoden unter verschiedenen Bedingungen und Werkstoffaspekten untersucht. Unter den weit
u¨ber Tausend fu¨r verschiedene Anwendungen optimierten Stahlsorten spielt rostfreier Edelstahl
eine besondere Rolle. Der Korrosionsschutz entsteht durch eine chromreiche Passivierungsschicht,
die sich spontan ausbildet und die weitere Oxidation hemmt. In der Grundlagenforschung werden
Fe(1−x)Crx–Legierungen als Modellsysteme verwendet, um die Eigenschaften von Eisen und Chrom
isoliert zu betrachten und die Einflu¨sse von weiteren Legierungs- und Spurenelementen im Stahl
zuna¨chst zu vermeiden.
Im Rahmen dieser Arbeit wurden Messungen an Edelstahl bei unterschiedlicher Oberfla¨chenbe-
handlung und fu¨r Temperaturen bis 900◦C durchgefu¨hrt. Der Einfluss der Oberfla¨chenbehandlung
auf das Oxidationsverhalten wurde ebenso untersucht wie das Oxidwachstum. Die entstandenen
Oxide wurden anhand der XAFS an den K-Kanten von Chrom und Eisen charakterisiert.
In Kooperation mit der Arbeitsgruppe von Prof. Dr. G. Frommeyer am Max-Planck-Institut fu¨r
Eisenforschung in Du¨sseldorf (MPIE) wurden drei FeCr-Legierungen mit 19, 30 und 45 Atom-%
Cr hergestellt und deren Oberfla¨chen pra¨pariert. Durch den Vergleich der Legierungen konnte der
Einfluss des Cr-Gehaltes auf das Oxidationsverhalten untersucht werden. Ausgehend von der bei
Raumtemperatur spontan gebildeten Passivierungsschicht wurde die weitere Oxidation in Luft bei
steigender Temperatur bis ca. 400◦C in situ verfolgt.
Die FeCr-Legierungen dienten gleichzeitig als Anwendungsbeispiel fu¨r das entwickelte Schicht-
modell, das bei variabler Zusammensetzung von Substrat und Oxidschicht auf die gemessenen
GIXAS-Spektren der oxidierten FeCr-Oberfla¨chen u¨bertragen wurde. Dadurch konnten zusa¨tzlich
3zur XAFS-Analyse Schichtdicke und Zusammensetzung der Oxide als Funktion der Temperatur be-
stimmt werden. Als komplementa¨re Informationen standen Oberfla¨chenprofile zur Verfu¨gung, mit
deren Hilfe auch eine hier vorgestellte Methode zur Bestimmung der Oberfla¨chenrauigkeit anhand
der GIXAS-Spektren besta¨tigt wurde.
Bei einem Teil der GIXAS-Untersuchungen traten in Abha¨ngigkeit von der Oberfla¨chenpra¨paration
durch Rauigkeit und Wo¨lbungseffekte gegenu¨ber dem Idealwert erho¨hte Eindringtiefen auf. Um das
volle Potential der Schichtdickenbestimmung mittels GIXAS ausscho¨pfen zu ko¨nnen, war intensives
mechanisches Polieren erforderlich, das amMPIE an den FeCr-Legierungen und einer Austenitprobe
durchgefu¨hrt wurde. Elektrolytisches Polieren erwies sich als weniger geeignet. Mittels GIXAS
konnte der Oxidationsverlauf an den FeCr-Legierungen und an Austenitstahl in situ beobachtet
werden bis die Oxidschichtdicke die mittlere Eindringtiefe deutlich u¨berstieg oder die Rauigkeit,
z.B. durch inselfo¨rmige Oxidbildung, stark zunahm.
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2 Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie
2.1 Grundlagen der Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie
Unter Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie (X-ray Absorption Spectroscopy, XAS) versteht man die
Messung der Absorption eines Stoffes als Funktion der Energie hν. Der Energiebereich von ca.
100 eV bis 100 keV wird von UV-Licht bzw. Gammastrahlung eingegrenzt. Umfassende Darstel-
lungen der Grundlagen finden sich z. B. in [Teo86], [Kon88], [Aga91] und [Sto96].
2.1.1 Der lineare Absorptionskoeffizient




= e−µlin d (2.1)
der lineare totale Absorptionskoeffizient µlin(E) (vgl. Gleichung (2.21)) bis auf einen konstanten
Faktor, na¨mlich die Probendicke d, direkt zuga¨nglich.
Koha¨rente (Rayleigh) und inkoha¨rente (Compton) Streuung tragen bei Energien im keV-Bereich
weniger als 1% zum gesamten Wirkungsquerschnitt bei und besitzen zudem nur wenig Struktur
(vgl. Abb. 2.1), so dass in Transmissionsgeometrie µlin(E) in guter Na¨herung die Photoabsorption
beschreibt.
Abbildung 2.1: Wirkungsquerschnitte fu¨r Absorption und Streuung an Eisen als Funktion der Ener-
gie im Bereich 2-16 keV (EPICSHOW [Cul96]).
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Zusa¨tzlich zu den Spru¨ngen bei den atomaren K-Kanten, L-Kanten, usw., die der Anregung aus
gebundenen Zusta¨nden ins Kontinuum entsprechen, besitzt µlin(E) eine von strukturellen, geo-
metrischen und elektronischen Materialparametern abha¨ngige Feinstruktur, die als XAFS (X-ray
Absorption Fine Structure) bezeichnet wird [Reh86]. Man unterscheidet den kantennahen XANES-
Bereich (X-ray Absorption Near Edge Structure) und den kantenfernen EXAFS-Bereich (Extended
X-ray Absorption Fine Structure), der beim U¨bergang zur Einfachstreuung ca. 50 eV oberhalb der
Kante angesetzt wird und sich u¨ber einige Hundert eV erstreckt.
2.1.2 Bandstruktur-Na¨herung und Vielfachstreuung
Fu¨r die quantenmechanische Beschreibung der Photoabsorption gibt es zwei theoretische Ansa¨tze,
die einander erga¨nzende Beitra¨ge zum Versta¨ndnis der XAFS liefern [Beh92b]. Die Bandstruk-
turna¨herung (Density Of States, DOS) wa¨hlt den Weg u¨ber die Zustandsdichte und erlaubt Ru¨ck-
schlu¨sse u¨ber die Besetzung bzw. Hybridisierung von Zusta¨nden. Die Vielfachstreuungs-Na¨herung
(Multiple Scattering, MS) betrachtet das Photoelektron als auslaufende Welle und erkla¨rt die XAFS






























Abbildung 2.2: Illustration zu den U¨berga¨ngen in einem Atom im Festko¨rper bei Anregung mit
Ro¨ntgenstrahlung.
Der quantenmechanische Ansatz fu¨r die U¨bergangswahrscheinlichkeit zwischen zwei Zusta¨nden





∣∣∣〈ψf |p ·A(r)|ψi〉∣∣∣2δ(Ef −Ei − hν)ρ(Ef ) (2.2)
Dabei sind p der Impulsoperator, A(r) das Vektorpotenzial des einfallenden elektromagnetischen
Feldes und ρ(Ef ) die Endzustandsdichte (vgl. Abb. 2.2). U¨berga¨nge ho¨herer Ordnungen ko¨nnen
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meist vernachla¨ssigt werden (Dipolna¨herung), so dass fu¨r U¨berga¨nge in gebundene Zusta¨nde die
Auswahlregel fu¨r den Drehimpuls ∆l = ±1 anwendbar ist [May85]. Dies spielt bei der Deutung der
Vorkantenstrukturen eine Rolle. Beispielsweise werden die unterschiedlichen Vorpeaks in den Cr-K
Spektren verschiedener Substanzen dem dipol-verbotenen U¨bergang 1s → 3d zugeordnet [Pan95].
Diese Deutung basiert auf der pd-Hybridisierung, die bei abnehmender Inversionssymmetrie und
zunehmender Verzerrung sta¨rkeren p-Charakter annimmt und damit die U¨bergangswahrscheinlich-
keit erho¨ht.
Bei Anregungsenergien oberhalb einer Kante wird das Atom ionisiert. Im Rahmen der





betrachtet, wobei die kinetische Energie E die Differenz aus Photonenenergie hν und Bindungs-
energie ist. Die Wellenla¨nge λ des Elektrons nimmt mit zunehmender Photonenenergie ab. Die
auslaufende Kugelwelle wird an den Nachbaratomen gestreut, so dass weitere Kugelwellen ent-
stehen, die wiederum an den u¨brigen Nachbaratomen oder auch am Absorberatom selbst gestreut
werden (vgl. Abb. 2.3). Die Interferenz moduliert die Wellenfunktion ψf des Photoelektrons und
damit den Absorptionskoeffizienten µlin .
cba
Abbildung 2.3: Einfach- und Vielfachstreuung einer auslaufenden Kugelwelle an Nachbaratomen:
(a) konstruktive und (b) destruktive Interferenz, (c) einer der mo¨glichen Vielfach-
streupfade (Abb. nach [Koe01])
Im kantennahen Bereich ist die Wellenla¨nge (2.3) so groß, dass konstruktive Interferenz bei einfacher
Streuung unmo¨glich ist. Wenn die Wellenla¨nge gro¨ßer ist als der doppelte Abstand zum na¨chsten
Nachbarn, dann dominiert Einfachstreuung. An dieser Stelle wird auch die Grenze zwischen
XANES- und EXAFS-Bereich gezogen. Aufgrund der komplizierten Streupfade bei der Mehrfach-
streuung entstehen im XANES-Bereich vielfa¨ltige Strukturen [Beh92a, Beh92b]. Bemerkenswert ist
hierbei, dass auch in sogenannten ro¨ntgen-amorphen Substanzen ohne ausgepra¨gte Fernordnung im
Allgemeinen eine hinreichend homogene lokale Nahordnung vorliegt, welche die Messung an ma-
kroskopischen Proben erst ermo¨glicht. Eine Sto¨rung dieser Nahordnung tritt bei Partikelgro¨ßen im
Nanometerbereich auf (vgl. z. B. [Rum01b]). Durch geeignete Modellierung, insbesondere
”
ab in-
itio“ Berechnung mit FEFF8 [Ank98] basierend auf der Green-Funktion der Schro¨dingergleichung
unter Verwendung eines modifizierten
”
muffin-tin“-Potenzials [Reh00]), lassen sich Ru¨ckschlu¨sse
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auf die Nachbaratome ziehen. Detailliertere Darstellungen der MS-Theorie und Anwendungen von
FEFF8 finden sich bei [Mod99] und [Rum01b].
2.2 Sekunda¨re Prozesse: Fluoreszenz und Auger-Effekt
Nach der Photoabsorption befindet sich das Atom in einem angeregten Zustand. Fu¨r die anschlie-
ßende Relaxation gibt es zwei konkurrierende Prozesse, die Fluoreszenz und den Auger-Effekt. Der
jeweilige Anteil ha¨ngt stark von der Kernladungszahl Z ab. Der Fluoreszenzanteil fu¨r die K-Kante
steigt von ca. 5% bei Z=16 (Schwefel) auf ca. 35% bei Z=26 (Eisen) [Kra79]. In beiden Fa¨llen
wird der Platz des Photoelektrons durch ein weiteres Hu¨llenelektron aufgefu¨llt. Die frei werdende
Energie wird mittels eines Fluoreszenzphotons bzw. eines Auger-Elektrons abgegeben. Die Zahl
der Sekunda¨rteilchen ist proportional zur eingestrahlten Intensia¨t und zum Absorptionskoeffizien-
ten µlin . Ein wesentlicher Unterschied besteht in der Fluchttiefe des emittierten Teilchens. Das
Photon unterliegt dem Lambert-Beer’schen Gesetz (2.1) und kann aus Tiefen im Mikrometerbe-
reich die Probe verlassen. Die Fluchttiefe (mean escape depth) des Auger-Elektrons ist deutlich
geringer (vgl. [Erb88], [Jim97] und [Sto96]) mit Werten im Bereich von 50 bis 200 nm fu¨r die
K-Kanten von Chrom und Eisen [Pow99, Jab99]. Damit ergibt sich fu¨r die Informationstiefe bei
den verschiedenen Nachweistechniken die abnehmende Rangfolge Transmission-, Fluoreszenz- und
Auger-Elektronenspektroskopie. Die mit Abstand geringste Informationstiefe ermo¨glicht die Tech-
nik des streifenden Einfalls (vgl. Kap. 2.3.3), da hier bereits die prima¨re Anregung auf sehr geringe
Tiefen beschra¨nkt wird. Hierbei ko¨nnen, neben dem reflektierten Strahl, auch die Fluoreszenz oder
die Elektronenausbeute gemessen werden.
2.3 Optische Eigenschaften der Materie im Ro¨ntgenbereich
Fu¨r die XANES-Auswertung gemessener Spektren mit dem sogenannten
”
fingerprint“-Verfahren ist
es notwendig, einen Satz von Referenzen zu besitzen, die unter gleichen Bedingungen aufgenommen
wurden. Fu¨r Messungen an Oberfla¨chen unter streifendem Einfall bedeutet das, dass Einfallswin-
kel, Oberfla¨chenrauigkeit und Oberfla¨chenzusammensetzung fu¨r Probe und Referenz identisch sein
mu¨ssen. Eine solche Sammlung von Referenzen fu¨r alle Parameter herzustellen und z.B. Oxidation
zu vermeiden ist in der Praxis nur schwer mo¨glich. Die Alternative besteht darin, den beno¨tigten
Satz von Referenzen in Transmission zu messen und die Reflexionsspektren fu¨r die beno¨tigten Win-
kel, Oberfla¨chenrauigkeiten und -zusammensetzungen daraus zu berechnen. Dieses Verfahren wird
im Folgenden dargestellt.
2.3.1 Streuung an Atomen
Fu¨r Ro¨ntgenstrahlung im Energiebereich E=2-20 keV bestimmen Photoabsorption und koha¨rente
Streuung die Wechselwirkung mit Materie. Bei Reflexion unter kleinen Winkeln la¨sst sich die Streu-
ung nicht mehr vernachla¨ssigen. Auf atomarer Ebene werden diese Prozesse durch die komplexen
atomaren Streufaktoren
f(Φ, λ) = f1 + if2 (2.4)
beschrieben, die vom Streuwinkel Φ und der Wellenla¨nge λ abha¨ngen [Jam82]. Diese sind als die
Abweichung der Streuung am gegebenen Atom von der Streuung an einem einzelnen Elektron
definiert:
A(Φ, λ) = −A0 r0
r
P(Φ) · (f1(Φ, λ) + if2(Φ, λ)) (2.5)
Dabei sind A0 und A die einfallende bzw. gestreute Amplitude des E-Feldes, r der Abstand vom







Abbildung 2.4: Illustration zur Streuung an einem Atom.
Bei σ-Polarisation der einfallenden Strahlung ( ~E⊥ Streuebene) ist P=1, bei pi-Polarisation gilt
P=cos(Φ). Bei Reflexion an einer Oberfla¨che wird Φ ersetzt durch 2θ und bei Transmission gilt
Φ=0. Die Synchrotronstrahlung an ELSA (vgl. Kap. 3) ist in der Beschleunigerebene zu u¨ber 80%
σ-polarisiert [Ste89]. Fu¨r den pi-Polarisationsanteil in Transmission und unter streifendem Einfall
gilt cos(Φ)=1 bzw. cos(2θ) ≈ 1, so dass insgesamt P=1 angesetzt werden kann.
In hinreichender Entfernung von den Absorptionskanten und fu¨r Energien > 50 eV la¨sst sich das
Streuverhalten eines Festko¨rpers als Summe der koha¨renten Streuung an den einzelnen Atomen
beschreiben. Die Feinstruktur der Ro¨ntgenabsorption (XAFS) wird an dieser Stelle (noch) nicht
beru¨cksichtigt.
Der winkelabha¨ngige Teil des Formfaktors ist proportional zu sin(Φ)/λ. Fu¨r λ À Atomdurch-
messer und insbesondere auch fu¨r kleine Streuwinkel Φ, d.h. sowohl bei Transmission als auch bei
streifendem Einfall, wird das Atom zum Dipolstreuer und der Streufaktor ist in guter Na¨herung
winkelunabha¨ngig (Vorwa¨rtsstreuung):
f(Φ, λ) = f1(0, λ) + if2(0, λ) (2.6)
2.3.2 Streuung im Medium
Fu¨r die meisten Streuvorga¨nge kann man den Festko¨rper als eine Schar paralleler Ebenen ansetzen
und u¨ber die Streuung an den Ebenen summieren [Hen93]. Dabei werden die Atome innerhalb einer
Monolage als voneinander unabha¨ngige Streuer betrachtet (kinematische Beschreibung). Mehrfach-
streuung tritt vor allem zwischen den Ebenen auf und muss u¨ber alle Ebenen summiert werden
(dynamische Beschreibung).
Trifft ein paralleler Strahl aus unendlicher Entfernung kommend unter dem Winkel θ auf eine solche
Atomlage, so verla¨uft der ku¨rzeste Weg zum Zielpunkt B durch den Punkt P in der Reflexionsebene
(vgl. Abb. 2.5). Alle anderen Streupfade haben gro¨ßere Wegla¨ngen, wobei sich Streuzentren mit









begrenzen die Fresnel-Zonen [Jen76]. Die Beitra¨ge der Fresnelzonen zur Amplitude sind abwechselnd






P(2θ)mf =: −is (2.8)
am Zielpunkt [Com35]. Eine Schicht von Einheitszellen ist schematisch in Abb. 2.6 dargestellt.
Darin werden zur Vereinfachung der weiteren Formeln die Parameter s und σ fu¨r Reflektion bzw.
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θ θ
A P B
Abbildung 2.5: Fresnel-Zonen um einen Punkt P fu¨r die Reflexion von A nach B.
Interaktion definiert. Bei mehrkomponentigen Systemen wird mf ersetzt durch die Summe u¨ber
mqfq fu¨r alle Atomsorten q. Fu¨r die transmittierte Amplitude gilt
AT
A0
= 1 + i
r0λ
sinθ
P(2θ) mf =: 1− iσ. (2.9)
Ordnet man der Atomlage eine endliche Dicke d zu, z. B. den Gitterabstand im Kristall, so erha¨lt








= (1− iσ) e−i∆. (2.11)
Im Fall der Reflexion addiert sich die Phasendifferenz zu 2∆.
Die obigen Gleichungen fu¨r Reflexion und Transmission lassen sich in den Fresnel’schen Forma-
lismus der geometrischen Optik u¨berfu¨hren (siehe Abschnitt 2.3.3), der auf dem (ggf. komplexen)
Brechungsindex n basiert. Daher soll zuna¨chst der Brechungsindex aus den Streufaktoren berechnet
werden. Fu¨r Wellenla¨ngen im Ro¨ntgenbereich wird der Brechungsindex geschrieben als
n =: 1− δ − iβ, (2.12)
wobei δ und β positiv und klein (10−2..10−6) sind. Fu¨r den Fall des senkrechten Einfalls (also bei










Unter der Annahme, dass die Interaktion σ fu¨r eine einzelne Atomlage klein ist, und mit den
Na¨herungen sin θ = 1 und P(Φ)=1 la¨sst sich Gleichung (2.11) mit der Na¨herung
1− iσ = e−iσ (2.14)
10 2 Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie






= − i s  A 0
σ 0








Der direkte Vergleich der Gleichungen (2.13) und (2.15) fu¨hrt zu dem Ergebnis








wobei mit mq/d = ρq/Aq von der Atomanzahl pro Fla¨cheneinheit m auf die volumenbezogene


























Aus dem Vergleich mit dem Lambert-Beer´schen Gesetz (2.1) folgt der Zusammenhang von β und

















mit dem atomaren Photoabsorptionswirkungsquerschnitt
µaq = 2r0λf2q(0, λ). (2.22)
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Die Mo¨glichkeit, aus gemessenen Absorptionskoeffizienten (siehe Abschnitt 2.1) den Streufaktor f
und daraus den Brechungsindex n zu berechnen, ist von zentraler Bedeutung fu¨r diese Arbeit. Real-
und Imagina¨rteil von f ha¨ngen u¨ber eine semiklassische Kramers-Kronig Relation zusammen, zu
der nur geringe relativistische Korrekturen erforderlich sind [Cro70]. Die Berechnung erfolgt mit

































Z∗ beinhaltet eine empirisch gena¨herte relativistische Korrektur zur Thomas-Reiche-Kuhn Sum-
menregel, die nicht-relativistisch die Kernladungszahl Z zum Ergebnis hat [Smi87] :
Z∗ = Z− (Z / 82.5)2.37 . (2.27)
Der Grenzwert von f1 (2.23) fu¨r Energien weit oberhalb der Absorptionskanten ist gerade Z
∗.
Bei der Berechnung der Parameter δ und β fu¨r bestimmte Substanzen soll die Feinstruktur
der Ro¨ntgenabsorption (XAFS) beru¨cksichtigt werden. Prinzipiell la¨sst sich die XAFS auch mit
Hilfe des Simulationsprogramms FEFF8 [Ank98] u¨ber einen Streuwellenansatz berechnen (vgl.
Kap. 2.1.2). In der Regel besteht jedoch eine nicht vernachla¨ssigbare Differenz zwischen berech-
neten und gemessenen Spektren. Die zweite Mo¨glichkeit besteht darin, die XAFS an bekannten
Referenzproben zu messen, wobei die gleichen experimentellen Bedingungen vorliegen wie bei den
spa¨teren Untersuchungen (insbesondere in Bezug auf Monochromatorkristalle und Ausflo¨sung, vgl.
Kap. 3). In dieser Arbeit wird die XAFS wird in Form von experimentellen Daten in die Berechnung
der Reflektivita¨t eingefu¨gt. Als Beispiel dient jeweils die Cr-K Kante der Referenz fu¨r α-Cr, die in
Transmission gemessen wurde.
Fu¨r das Integral in (2.23) muss µlin u¨ber einen großen Energie-Bereich, von der LI-Kantenenergie
EL bis zum 5–10fachen der K-Kantenenergie EK [Bor97], bekannt sein. Da hier nur der kantennahe
Bereich von Interesse ist, kann das umzurechnende Transmissionsspektrum (vgl. Abb. 2.7 a) mit







zu niedrigen und hohen Energien hin erga¨nzt werden, wobei vor und nach jeder Kante je ein Satz
von elementspezifischen tabellierten Koeffizienten Cq und Dq verwendet wird [Cha95]. Fu¨r den Fall
einer mehrkomponentigen Substanz mit den sto¨chiometrischen Koeffizienten νq der Elemente q und




















Die Victoreen-Funktion ist nur stu¨ckweise stetig und besitzt Spru¨nge an allen involvierten Ab-
sorptionskanten. Das untergrundkorrigierte und normierte Transmissionsspektrum wird in die Un-
stetigkeitsstelle der Victoreen-Funktion (in Einheiten von µmass ) eingepasst, wobei die Steigung
oberhalb der Absorptionskante beru¨cksichtigt wird (vgl. Abb. 2.7 b).
Abbildung 2.7: Zur Berechnung des Imagina¨rteils des Brechungsindex: (a) gemessenes, normiertes
Transmissionsspektrum, (b) Einpassung in die Victoreen-funktion, (c) Absorptions-
koeffizient β und (d) Formfaktor f2 .
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Die Gro¨ßen β und f2 ha¨ngen gema¨ß (2.20) bzw. (2.22) linear mit dem Absorptionskoeffizienten
zusammen (vgl. Abb. 2.7 c und d). Der Formfaktoranteil f2 wird jeweils zur Kontrolle mit den
Abbildungen in [Hen93] verglichen.
Abbildung 2.8: Zur Berechnung der Parameter f1 (a) und δ (b).
Die Rechenzeit der numerischen Integration von (2.23) kann erheblich verku¨rzt werden, indem man
die Victoreen-Funktion gro¨ßtenteils analytisch integriert. Dabei ist zu beachten, dass die numerische
Integration fu¨r alle gemessenen Datenpunkte und stets symmetrisch zur Singularita¨t im Nenner
durchgefu¨hrt werden muss.
Das Ergebnis der Kramers-Kronig Transformation, fu¨r die Parameter f1 bzw. δ, ist in Abb. 2.8
dargestellt. Auch diese Resultate lassen sich mit Literaturwerten vergleichen [Hen93].
Aufgrund der Additivita¨t der Absorption und der Linearita¨t der Integration ko¨nnen die Koeffizien-
ten f1 und f2 fu¨r beliebige Substanzen aus den Koeffizienten der einzelnen Elemente q ohne weitere











2.3.3 Reflexion an idealen Grenzfla¨chen
Bei der Reflexion an einem Halbraum aus a¨quidistanten Atomlagen (z.B. einem Kristall) ist
2∆ = 4pid sin θ /λ (2.34)
die Phasendifferenz zwischen den Reflexen an den einzelnen Ebenen. Die reflektierte Amplitude wird
maximal unter der Bedingung nλ = 2dsinθ (Bragg-Bedingung). Dieser Effekt wird beispielsweise
im Doppelkristallmonochromator genutzt (vgl. Abschnitt 3.2).
Bei Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie unter kleinen Winkeln (streifender Einfall) ist die Bragg-
Bedingung nicht erfu¨llt. Ausgehend von den Gleichungen (2.8) und (2.9) fu¨r reflektierte bzw.
transmittierte Amplitude an einer Ebene la¨sst sich die Mehrfachstreuung zwischen den Ebenen
im Halbraum rekursiv berechnen [Hen93]. Dabei gelangt man zuna¨chst zum Ergebnis von Darwin
[Dar14] und Prins [Pri30] und fu¨r kleine Winkel (Vorwa¨rtsstreuung) zu den Fresnel’schen Gleichun-
gen (2.35) und (2.36). Die Gu¨ltigkeit der Fresnel’schen Gleichungen im Ro¨ntgenbereich wurde auf
verschiedene Weisen gezeigt, z.B. auch in [Dav94] mit Hilfe der Rytov’schen Na¨herung fu¨r Streuung
in inhomogenen Medien und in [Bor75] durch U¨bertragung des Ewald-Oseen Extinktionstheorems









Abbildung 2.9: Transmittierte und reflektierte Amplitude an einer idealen Festko¨rperoberfla¨che.




sin θ1 − n sin θ2







sin θ1 + n sin θ2
(2.36)
wobei θ1 der u¨bliche Einfallswinkel, der komplexe Parameter θ2 aber nur formal der Brechungswin-





aber der gebrochene Strahl breitet sich nicht unter dem Winkel θ2 aus, sondern unter dem Winkel
ψ (vgl. Abb. 2.9) gema¨ß
sinψ =
Q(1− δ)(cos γ − β sin γ)
[(cos θ1)2 +Q2(1− δ)2(cos γ − β sin γ)2 ]1/2
(2.38)
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mit der Zerlegung sin θ2 = Q e
iγ und n nach Gleichung (2.12) [Bor75, Bor97]. Da der Brechungs-
index im Ro¨ntgenbereich kleiner als 1 ist, wird der Strahl analog zu Licht beim U¨bergang in ein
optisch
”
du¨nneres“ Medium zur Grenzfla¨che hin gebrochen, d.h. ψ < θ1.
Abbildung 2.10: Der kritischer Winkel θ1c fu¨r Fe-10Cr, Fe-40Cr und Fe-70Cr an der Fe-K Kante.
Die Fortsetzung zu ho¨heren Energien wurde schematisch extrapoliert.
Unter Vernachla¨ssigung der Absorption (β = 0) erha¨lt man externe Totalreflexion fu¨r Einfallswinkel
θ1 < θ1c unter der Bedingung
n = 1− δ = cos θ1c (2.39)




Typische Werte bei Energien nahe der K-Kante liegen fu¨r die meisten Elemente im Bereich von
0.3 bis 0.5◦ . Da im Ro¨ntgenbereich fu¨r β > 0 der Winkel ψ niemals Null wird, spricht man von
”




ablesen (vgl. Extrapolation in Abb. 2.10), d.h. ein Spiegel kann in Abha¨ngigkeit von Material und
eingestelltem Winkel θ1 als energetischer Tiefpaß fu¨r den Ro¨ntgenstrahl eingesetzt werden. Diesen
Effekt nutzt man z.B. zur Unterdru¨ckung ho¨herer Harmonischer im monochromatisierten Synchro-
tronstrahl. Durch die Na¨herungen sin θ = θ und cos θ = 1− θ2/2 fu¨r kleine Winkel vereinfacht sich
das Snell’sche Gesetz (2.37) zu
θ2 =
√
θ21 − 2δ − i 2β . (2.42)
Fu¨hrt man zusa¨tzlich die Schreibweise
θ2 = p + iq (2.43)
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Abbildung 2.11: Reflexion R an einer Fe-30Cr Oberfla¨che als Funktion des Einfallswinkels θ1 fu¨r














(θ21 − 2δ)2 + 4β2 − θ21 + 2δ
] 1
2 (2.45)






(θ1 − p)2 + q2







(θ1 + p)2 + q2
. (2.47)
Diese Formeln gelten fu¨r beliebige Polarisation. Sobald der Einfallswinkel unter den kritischen
Winkel sinkt, d.h. θ1 < θ1c, steigt die reflektierte Intensita¨t (2.46) um ca. eine Gro¨ßenordnung an.
Der Strahl wird im Idealfall fast vollsta¨ndig reflektiert (vgl. Abb. 2.11).
Abb. 2.12 zeigt die Reflektivita¨t einer Fe-30Cr Oberfla¨che an der Fe K-Kante fu¨r verschiedene Ein-
fallswinkel θ1. Die Auswirkungen auf den XANES-Bereich sind anhand der auf 1-R umgerechneten
und normierten Spektren in Abb. 2.13 zu sehen.
In der Praxis besitzt der vertikal ausgedehnte Ro¨ntgenstrahl eine Divergenz in der Gro¨ßenordnung
von 2 mrad. Dadurch ist der Einfallswinkel θ1 nicht genau definiert. Das Ergebnis einer Faltung
der Reflektivita¨tsformel (2.46) mit dem Strahlprofil stimmt fu¨r ein symmetrisches Strahlprofil mit
der Reflektivita¨t fu¨r den mittleren Winkel u¨berein.
2.3 Optische Eigenschaften der Materie im Ro¨ntgenbereich 17
Abbildung 2.12: Reflexion R an einer Fe-30Cr Oberfla¨che fu¨r Einfallswinkel θ1 von 0.15, 0.20, 0.28,
0.35, 0.40 und 0.45 Grad (von oben nach unten)
Abbildung 2.13: Normierte Reflexion 1-R an einer Fe-30Cr Oberfla¨che fu¨r Einfallswinkel θ1 von
0.15, 0.20, 0.28, 0.35, 0.40 und 0.45 Grad (aufwa¨rts)
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2.3.4 Reflexion an realen Grenzfla¨chen
Im Gegensatz zu den bisher diskutierten mathematischen Ebenen besitzen reale Grenzfla¨chen eine
Topographie, deren Relief sich aus kurzwelliger Rauigkeit und langwelliger Kru¨mmung zusammen-
setzt. Durch die Oberfla¨chenstruktur entsteht i. A. ein diffuser Streuuntergrund und die Reflekti-
vita¨t wird reduziert [Web90]. Da die Rauigkeit in der Gro¨ßenordnung der Wellenla¨nge der Ro¨nt-
genstrahlung nicht vernachla¨ssigbar ist, war die hohe Reflektivita¨t realer Oberfla¨chen zuna¨chst
unerwartet [Par54].
Fu¨r die quantitative Beschreibung rauher Grenzfla¨chen gibt es verschiedene Modelle (vgl. [Bor97]).
Bemerkenswert ist, dass bei einer Zerlegung des Reliefs in stu¨ckweise ebene, geneigte Mikrospiegel
die Reflektivita¨t stark unterscha¨tzt wird. Die Reflexion im Ro¨ntgenbereich ist also nur bedingt als
geometrische Spiegelung, sondern eher als Streuvorgang zu verstehen [You92].
AA0 R z
Abbildung 2.14: Schematische Unterteilung einer realen Oberfla¨che in parallele Ebenen.
Erfolgreich und mathematisch einfach sind die Scharmodelle, bei denen die Grenzfla¨che als Schar
paralleler Ebenen angesetzt wird (vgl. Abb. 2.14). Die Ebenen im Abstand z von der mittleren
Ebene werden mit einem Faktor p(z) gewichtet, der angibt welcher Anteil dieser Ebene aus Ober-
fla¨chenatomen (in z-Richtung) besteht. Vergrabene und fehlende Atome werden dabei nicht lokali-
siert, sondern u¨ber die Fla¨che gemittelt betrachtet.
Abbildung 2.15: Oberfla¨chenprofil einer polierten FeCr-Oberfla¨che (Fe-30Cr, vgl. Kap. 6)
Fu¨r den Faktor p(z) la¨sst sich fu¨r die meisten realen Grenzfla¨chen eine Gauß-Verteilung ansetzen











mit der Standardabweichung σz. Im technischen Bereich wird σz als rms-Rauhigkeit (root mean
square) bezeichnet und z. B. durch Nadelabtastung direkt gemessen. Technische Definitionen der
Rauigkeit nach DIN finden sich z.B. in [Hoi88]. Abb. 2.15 zeigt als Beispiel einen Ausschnitt aus
dem Oberfla¨chenprofil einer polierten Fe-30Cr Oberfla¨che (die detaillierte Diskussion der Profile
erfolgt in Kap. 6). Die maximalen Amplituden liegen bei ca. 4.5 nm, die rms-Rauigkeit betra¨gt ca.
2.0 bis 2.5 nm. Die insgesamt 1 mm lange Profilkurve wurde in Segmente von je 20 µm unterteilt
und auf die z-Achse projiziert, d.h. die Ha¨ufigkeit der z-Werte in Ho¨hensegmenten von je 4 A˚ wurde
bestimmt (vgl. Abb. 2.16). Dabei ist eine Gauß-Verteilung zu erkennen.
Abbildung 2.16: Projektion des Oberfla¨chenprofils auf die z-Achse.
Summiert man nun in geeigneter Weise u¨ber die mit p(z) gewichtete Ebenenschar [?, Nev80], so




























mit p aus Gleichung (2.43). Zerlegt man das Relief in stu¨ckweise ebene und geneigte Mikrospiegel, so
folgen die Winkel ebenfalls einer Gauß-Verteilung [Tho82]. Die Bedingung fu¨r ra¨umliche Koha¨renz
ist an einer Synchrotronquelle bis 1 µm u¨ber der Probe erfu¨llt.
In der Probenebene kann u¨ber Rauhigkeitsstrukturen gemittelt werden, die innerhalb der ersten
Fresnelzone liegen [Smi77] (vgl. Abb. 2.3.2). Die laterale Ausdehnung der ersten Fresnelzone reicht
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bei den in dieser Arbeit verwendeten Parametern von ca. 7-3000 µm. Wenn die Rauhigkeitsstruk-
turen an der Grenzfla¨che klein gegen diese Fresnelzone sind, kann in Gleichung (2.8) mit einem
mittleren Wert fu¨r den Term mf gerechnet werden (vgl. Kap. 2.3.2).
Mit den transformierten und an die Rauigkeit angepassten Referenzen la¨sst sich eine XANES-
Analyse der gemessenen GIXAS-Spektren durchfu¨hren. Die Ro¨ntgenabsorptionskoeffizienten der
Bestandteile einer Probe sind additiv, so dass Transmissionsspektren mit numerischen Fits in Refe-
renzkomponenten zerlegt werden ko¨nnen. Bei Reflexionsspektren muss die Streuung und damit die
Geometrie beru¨cksichtigt werden, d.h. die einfache Additivita¨t gilt nur fu¨r homogene Proben. Fu¨r
homogene Systeme kann der Absorptionskoeffizient direkt extrahiert werden [Bor97]. Ein Spezialfall
von besonderem Interesse ist die vertikale Inhomogenita¨t, die bei Schichtsystemen auftritt.
2.3.5 Reflexion an einem einfachen Schichtsystem
Zusa¨tzlich zur XANES Analyse lassen sich mit GIXAS auch Aussagen u¨ber die Zusammensetzung
und die Tiefenverteilung in einer Probe treffen. In U¨bereinstimmung mit bisherigen Studien zur
Oxidation von FeCr-Oberfla¨chen (vgl. Kap. 4) soll im Folgenden ein einfaches Schichtmodell zur
Beschreibung einer Oxidschicht auf einem Substrat entwickelt werden. Die Herleitung erfolgt in
drei Schritten:
1. Formeln zur Berechnung von Reflektivita¨tsspektren fu¨r Oberfla¨chen, die aus einem Substrat
und einer Deckschicht mit bekannter Dicke und Zusammensetzung bestehen, werden analy-
tisch hergeleitet.
2. Aus den Formeln fu¨r die Reflektivita¨t ergeben sich zwei Methoden zur Bestimmung der Dicke
mit Hilfe einer Zerlegung in Referenzspektren. Beide Methoden werden mit simulierten Re-
flektivita¨tsspektren u¨berpru¨ft.
3. Das Modell wird bei variabler Zusammensetzung von Substrat und Deckschicht auf die ge-
messenen Spektren von oxidierten FeCr-Oberfla¨chen u¨bertragen.
Zuna¨chst wird die Informationstiefe diskutiert. Die Amplitude des gebrochenen, transmittierten
Strahls wird in einem homogenen Halbraum in z-Richtung mit dem Faktor exp(-z/z0) exponentiell





herleiten la¨sst [Kad96a]. Typische Werte bei
”
Quasi-Totalreflexion“ liegen im Bereich von 2 bis
10 nm (vgl. Abb. 2.17). Fu¨r gro¨ßere Winkel steigt die Eindringtiefe stark an und na¨hert sich dem
Wert fu¨r konventionelle Absorption: z0 = sin θ1 /µlin.
Aus der geringen Eindringtiefe ergibt sich die Mo¨glichkeit, die Methoden der Ro¨ntgenabsorptions-
spektroskopie auf Oberfla¨chenpha¨nome anzuwenden. Die Berechnung der Fluoreszenzintensita¨t,
die der transmittierte Strahl bei streifendem Einfall auf ein beliebiges Mehrschichtsystem auslo¨st,
wurde von de Boer theoretisch hergeleitet [Boe91].
Im Folgenden soll die reflektierte Intensita¨t berechnet werden, die bei streifendem Einfall auf ein
System aus du¨nner Deckschicht und Substrat entsteht. Unter
”
du¨nn“ ist hier eine Dicke in der
Gro¨ßenordnung von z0 zu verstehen. Der zula¨ssige Energiebereich soll die Absorptionskante ein-
schließen. Fu¨r dickere Schichten bzw. gro¨ßere Winkel und Energien weit oberhalb der entspre-
chenden K-Kante existieren bereits Berechnungsmethoden fu¨r Mehrschichtmodelle [Len92, Sch95],
die insbesondere zur Schichtdickenbestimmung eingesetzt werden ko¨nnen. Im Gegensatz zu diesem
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Abbildung 2.17: Eindringtiefe z0 bei Reflexion an einer Eisenoberfla¨che als Funktion des Einfalls-
winkels θ1 fu¨r Photonenenergien unter- und oberhalb der Fe K-Kante bei 7112 eV
Ansatz, der nur die Einfachstreuung beru¨cksichtigt, muss hier die dynamische Streuung verwendet
werden (dynamical scattering approach) [You92, Hen93]. Ausgangspunkt dieser Darstellung ist das
von Henke [Hen93] beschriebene Modell der Ro¨ntgenreflexion unter Beru¨cksichtigung der dynami-
schen Streuung. Der dort vorgestellte Fall der Reflexion an einer Schicht endlicher Dicke wird hier









Abbildung 2.18: Reflektierte und transmittierte Amplituden an einem Stapel von Atomlagen (nach
[Hen93]).
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Der Festko¨rper wird dazu als unendlicher Stapel von Schichten betrachtet, die jeweils aus einer
Lage von Einheitszellen der entsprechenden Substanz bestehen (vgl. Abb. 2.18). Zwischen diesen





Abbildung 2.19: Transmittierte und reflektierte Amplituden an einer Einheitsschicht (nach
[Hen93]).
Die Summe der E-Feld Amplituden aller abwa¨rts bzw. aufwa¨rts strebenden Teilwellen an einer
beliebigen Schicht j im Inneren des Festko¨rpers wird als Tj bzw. Sj bezeichnet (vgl. Abb. 2.19).
Der Zusammenhang zu den benachbarten Schichten wird rekursiv hergestellt u¨ber die Gleichungen
Tj+1 = xTj (2.53)
und
Sj = xSj+1 , (2.54)
wobei x ein komplexer U¨bergangsfaktor ist, der den Durchgang durch eine einzelne Schicht be-
schreibt [Hen93, Jam82]. Mit der Na¨herung fu¨r Vorwa¨rtsstreuung s = s¯ = σ (vgl. (2.8) und (2.9)),
die fu¨r streifenden Einfall gilt, kann man den U¨bergangsfaktor gema¨ß
x = e−η (2.55)





θ21 + 2δ + 2iβ (2.56)
aus bekannten Gro¨ßen berechnen. Die Da¨mpfung des einfallenden (noch nicht gebrochenen) Strahls,
die als
”
primary extinction“ bezeichnet wird [Jam82], la¨sst sich fu¨r N Schichten der Gesamtdicke t
schreiben als
|xN| = e−t/t0 , (2.57)
wobei der Da¨mpfungsparameter t0 vom Material abha¨ngt. Als Beispiele sind die Da¨mpfungspa-
rameter t0 bei θ1 = 0.28
◦ fu¨r verschiedene Oxide der Form (FeCr)2O3 nahe der Fe-K und Cr-K
Kanten in Abb. 2.20 bzw. Abb. 2.21 dargestellt. An der Fe-K Kante entspricht t0 in etwa z0/2
(vgl. (2.52)), an der Cr-K Kante liegt t0 um ca. 20% u¨ber z0/2. Da die Werte fu¨r t0 fu¨r verschiede-
ne Legierungen nur wenig voneinander abweichen, wird an jeder Kante mit einem mittleren Wert
gearbeitet (Fehler ca. 1-2 %). Diese Werte lauten:
tFe0 = 3.47 nm und t
Cr
0 = 3.70 nm . (2.58)
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Abbildung 2.20: Da¨mpfungskonstante tFe0 des Prima¨rstrahls (”
primary extinction“) fu¨r Fe-K bei
θ1 = 0.28
◦ und Reflexion an verschiedenen oxidierten FeCr-Oberfla¨chen.
Abbildung 2.21: Da¨mpfungskonstante tCr0 des Prima¨rstrahls (”
primary extinction“) fu¨r Cr-K bei
θ1 = 0.28
◦ und Reflexion an verschiedenen oxidierten FeCr-Oberfla¨chen.
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Aus der reflektierten Amplitude (2.35) an einem Halbraum von Substanz 1 ergibt sich das Verha¨ltnis
von Sj und Tj an jeder Schicht j, die als Grenzfla¨che eines dahinter liegenden Halbraum angesehen
wird, zu
r1 = Sj/Tj. (2.59)















Abbildung 2.22: Gesamtamplituden der auf- und abwa¨rts gerichteten Teilwellen fu¨r einen von oben
(a1) bzw. von unten (b4) kommenden Ursprungsstrahl. Die U¨berlagerung (c) be-
schreibt eine Deckschicht auf einem Substrat.
Der selbst-konsistente, d.h. unter Beru¨cksichtigung aller auf- und abwa¨rts gestreuten Teilwellen be-
stimmte, Satz von Gesamtamplituden ak an der Ober- und Unterseite eines Stapels von N Schichten
j bis j+N fu¨r den Fall eines urspru¨nglich von oben einfallenden Strahls findet sich in Tabelle 2.1.
Schicht abwa¨rts aufwa¨rts
j a1 = 1 a2 = r1 a1
j+N a3 = x
N a1 a4 = r1 x
N a1
Tabelle 2.1: Selbst-konsistenter Satz von Amplituden ak.
Die von oben auf Schicht j einfallende Amplitude a1 ist dabei ein freier Parameter und wird ohne
Beschra¨nkung der Allgemeinheit auf 1 gesetzt. Bei der Wahl von a1 la¨sst sich insbesondere auch
willku¨rlich festlegen, ob oberhalb der Schicht j noch weitere Schichten liegen oder nicht.
Im umgekehrten Fall, d.h. wenn der urspru¨ngliche Strahl von unten einfa¨llt, gilt ein entsprechender
Satz von Amplituden bk (vgl. Tab. 2.2). Die frei wa¨hlbare einfallende Amplitude b4 bleibt hier
zuna¨chst unbestimmt.
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Schicht abwa¨rts aufwa¨rts
j b1 = x
N r1 b4 b2 = x
N b4
j+N b3 = r1 b4 b4 : frei
Tabelle 2.2: Selbst-konsistenter Satz von Amplituden bk.
Eine Superposition der beiden Systeme (a) und (b) wird definiert als
ck = ak + bk (2.62)
fu¨r k von 1 bis 4. Da unterhalb der j+N Schichten, die aus Substanz 1 bestehen, ein Halbraum der
zweiten Substanz liegt, gilt fu¨r die Grenzschicht j+N die Randbedingung
c4 = c3 r2 , (2.63)
wobei r2 gerade die Amplitude fu¨r eine Reflexion an der zweiten Substanz ist (siehe Gleichung
(2.35)). Durch diese Randbedingung wird b4 festgelegt. Auflo¨sen des Gleichungssystems fu¨r die
Amplituden ck fu¨hrt u.a. zu:
c1 = 1 + r1 x
2N r2 − r1
1− r1 r2 (2.64)
und
c2 = r1 + x
2N r2 − r1
1− r1 r2 . (2.65)
Die resultierende reflektierte Intensita¨t fu¨r einen Strahl, der von oben auf Schicht j einfa¨llt, lautet
somit:




Dies gilt auch dann, wenn oberhalb von Schicht j keine weiteren Schichten liegen. Damit beschreibt
(2.66) die gesuchte Reflexion fu¨r das einfache Schichtmodell. Die Berechnung von RESM kann
mit den bereits in Abschnitt 2.3.3 bestimmten Gro¨ßen erfolgen. Als Beispiel sind in Abb. 2.23
die Reflektivita¨ten von Schichten aus (Fe-30Cr)2O3 auf Fe-30Cr fu¨r Dicken von 0 bis 9 nm bei
0.28◦ Einfallswinkel an der Fe-K Kante gezeigt.
Eine Erweiterung des Modells auf mehrere Schichten ist mit Hilfe eines rekursiven Verfahrens
mo¨glich. Als einzige Eigenschaft des Substrats ging in das einfache Schichtmodell u¨ber (2.63) die
Reflektivita¨t r2 ein. Betrachtet man nun das System aus erster Schicht und Substrat als neues
Substrat, so wird r2 durch rESM aus (2.66) ersetzt. Fu¨r eine zweite Schicht, der ersten oberhalb
des neuen Substrats, gelten nun das obige Gleichungssystem und die Lo¨sungen (2.64) und (2.65)





Mit Blick auf die Struktur von (2.64) und (2.65) sind vier Grenzfa¨lle von besonderem Interesse
(siehe Auflistung in Tab. 2.3). Die Fa¨lle (a) und (b) sind trivial und besta¨tigen die Erwartungen.








Abbildung 2.23: Simulierte Reflexionsspektren fu¨r (Fe-30Cr)2O3 Schichten der Dicken 0, 1, 2, 3, 4,
5, 6 und 9 nm auf Fe-30Cr bei 0.28◦ an der Fe-K Kante
dem von Henke [Hen93] angegebenen Resultat. Fall (d) zeigt komplementa¨r zu (c), wie sich eine
absorbierende Deckschicht, deren Reflektivita¨t zuna¨chst vernachla¨ssigt wird, auf die von Substanz 2
reflektierte Amplitude auswirkt.
Prinzipiell ko¨nnte mit (2.66) versucht werden, die gemessenen Spektren theoretisch zu reproduzieren
und so die Zusammensetzung der Oberfla¨che gema¨ß der Modellvorstellung zu bestimmen. Aufgrund
der großen Zahl der Parameter ist dieser iterative Ansatz jedoch nicht vielversprechend und in der
Regel auch nicht eindeutig.
Fall Randbedingung Amplitude c2/c1
(a) ohne Deckschicht t=0 ⇒ x=1 r2
(b) dicke Deckschicht tÀ t0 ⇒ x=0 r1
(c) ohne Substrat r2 = 0 r1(1− x2N)/(1 − r21x2N)
(d) ohne Reflexion der Deckschicht r1 = 0 x
2N r2
Tabelle 2.3: Grenzfa¨lle des Schichtmodells.
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Der typische Ansatz zur Interpretation von in Transmission gemessenen Spektren besteht darin, sie
mit einer numerischen Anpassung in einen
”
vollsta¨ndigen“ Satz von Referenzspektren zu zerlegen.
Dieses Verfahren wird im Folgenden auch auf die GIXAS-Spektren angewendet. Die Resultate
werden im Rahmen des vorgestellten Schichtmodells interpretiert. Daraus lassen sich insbesondere
Ru¨ckschlu¨sse auf Dicke und Zusammensetzung der Deckschicht ziehen.
Abbildung 2.24: Anteile g1 und g2 aus (2.67), die aus der Zerlegung der simulierten Spektren fu¨r
Schichtdicken von 0 bis 9 nm (vgl. Abb. 2.23) resultieren.
Die Zerlegung eines gemessenen GIXAS-Spektrums Rgem in zwei (transformierte und ggf. raue)
Referenzen R1 und R2
Rgem = g1R1 + g2R2 (2.67)
liefert die Anpassungskoeffizienten g1 und g2. Dabei soll R1 = |r1|2 die Reflektivita¨t der Deckschicht
und R2 = |r2|2 die Reflektivita¨t des Substrats bedeuten.
Wendet man die Zerlegung auf die simulierten Spektren aus Abb. 2.23 an, so erha¨lt man jeweils
g1(t) und g2(t) als Funktion der Schichtdicke (vgl. Abb. 2.24).
Die obigen Fa¨lle (c) bzw. (d) ero¨ffnen zwei Wege fu¨r die Interpretation je eines der beiden Koeffi-
zienten g1 und g2. Fall (d) legt einen exponentiellen Zusammenhang der Form
g2(t) = |xαN| = e−α t/t0 (2.68)
nahe, wobei α eine Konstante ist. Vergleicht man fu¨r verschiedene Werte von α die anhand der
Beziehung (2.68) bestimmte Schichtdicke t mit der tatsa¨chlich fu¨r die Simulation verwendeten
Schichtdicke, so ergibt sich eine gute U¨bereinstimmung bei α = 2 (vgl. Abb. 2.25), d.h.
g2(t) = e
−2 t/t0 . (2.69)
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Abbildung 2.25: Berechnung der Schichtdicke anhand von g2 (vgl. Abb. 2.24) mit Gleichung (2.68)
fu¨r α = 1, 2 und 3 im Vergleich zur tatsa¨chlichen Schichtdicke (Diagonale).
Der Beitrag des Substrats zur Gesamtreflexion kann somit also als Resultat von Absorption in der
Deckschicht und Reflexion am Substrat angesehen werden.
Der Beitrag der Deckschicht zur Gesamtreflexion entspricht gerade dem Reflex an einer du¨nnen
Schicht gema¨ß Fall (c). Daher gilt fu¨r den Koeffizienten
g1 = |r1(1− x2N)/(1 − r21x2N)|2. (2.70)
Daraus la¨sst sich die Schichtdicke isolieren zu












B = 1− g1. (2.73)
Problematisch bei diesem Ansatz ist, dass R1 = R1(E) nicht eliminiert werden kann. Um mit (2.71)
die Schichtdicke berechnen zu ko¨nnen, muss ein konstanter Wert fu¨r R1 eingesetzt werden. Dazu
wird zuna¨chst eine transformierte Referenz fu¨r R1(E) ausgewa¨hlt, was bei gemessenen Spektren
bereits eine Fehlerquelle darstellt, da oft Zusammensetzung und Rauigkeit der Deckschicht nicht
genau bekannt sind. Fu¨r R1(E) wird der Mittelwert u¨ber den jeweiligen Nachkantenbereich gebildet,
der spa¨ter auch fu¨r die Normierung der Spektren verwendet wird (vgl. Kap. 6). Dieser Wert wird in
(2.71) eingesetzt. Die resultierende Scha¨tzung der Schichtdicke wurde wiederum mit den tatsa¨chli-
chen Schichtdicken von simulierten Spektren verglichen (vgl. Abb. 2.26). Diese zweite Methode
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Abbildung 2.26: Berechnung der Schichtdicke aus g1 (vgl. Abb. 2.24) mit (2.71). Bei 5.5 nm liegt
in den Fe-K Spektren ein Fit-Artefakt vor.
neigt offenbar dazu, die Schichtdicke zu u¨berscha¨tzen. Im wichtigen Bereich von 1 bis 5 nm liegt
die Abweichung bei bis zu 1 nm. Fu¨r willku¨rlich anders gewa¨hlte R1(E) oder auch an verschiede-
nen Absorptionskanten, z.B. Fe-K und Cr-K, kann die Abweichung gro¨ßer oder niedriger ausfallen.
Insgesamt ist der zweite Ansatz aufwa¨ndiger und zudem fehleranfa¨lliger, so dass der Schwerpunkt
der Analyse auf der ersten Methode basiert.
Im Rahmen des Schichtmodells ergibt sich somit anhand der Gleichungen (2.69) bzw. (2.70) aus
der einfachen numerischen Anpassung von Referenzen an ein gemessenes Spektrum ein direkter
Zugang zur Schichtdickenbestimmung.
2.3.6 Anwendung des Schichtmodells auf reale Spektren
Die Zerlegung gema¨ß (2.67) setzt eine genaue Kenntnis der Referenzen, inkl. Zusammensetzung
und Rauigkeit, sowie eine Messung der Reflektivita¨t frei von apparativen Faktoren voraus. Beides
ist im Normalfall nicht gegeben.
Fu¨r die numerische Anpassung werden die gemessenen bzw. simulierten Spektren und die trans-
formierten Referenzen zuna¨chst von Reflektivita¨ten R zu 1-R umgerechnet und anschließend auf
einen Kantenhub von 1 normiert. Dadurch dominiert der u.a. von Rauigkeit und Zusammensetzung
abha¨ngige unterschiedliche Kantenhub der Referenzen nicht la¨nger die Anpassung. Entscheidend
sind nun Kantenlage und XANES-Strukturen.























wobei die Klammern jeweils ein normiertes Spektrum einschließen. Die Normierungsfaktoren fu¨r
die transformierten Referenzen, kCrI und k
Cr
II , sind bekannt. Sie sind eine Funktion der gewa¨hlten
Substanz und Rauigkeit. Der verwendete Normierungsfaktor fu¨r das gemessene Spektrum ist zwar
ebenfalls bekannt, besitzt aber zuna¨chst keine Aussagekraft, da bereits in RCrgem unbekannte Faktoren
enthalten sind. Fu¨r die weitere Auswertung wird der Faktor kCrgem nicht beno¨tigt. Die Koeffizienten
aCrI und a
Cr
II sind das Ergebnis der Anpassung. Falls mehrere Referenzen fu¨r Deckschicht oder
Substrat gleichzeitig verwendet werden, kommen weitere Koeffizienten hinzu. Jede Referenz muss
entweder Deckschicht oder Substrat eindeutig zugeordnet werden. Fu¨r die folgende Betrachtung
sollen aCrI und a
Cr
II jeweils die Summe aller Koeffizienten fu¨r Deckschicht bzw. Substrat beinhalten.



























Fu¨r Systeme, deren relative Zusammensetzung sich beim U¨bergang vom Substrat zur Decksicht fu¨r
alle Elemente gleichma¨ßig vera¨ndert, kann die Schichtdicke mit (2.76) und (2.69) oder (2.75) und
(2.70) bestimmt werden. Dies gilt insbesondere fu¨r Oxide auf Substraten aus nur einem Element,
z.B. Cr oder Fe.
Systeme, deren Zusammensetzung in Deckschicht und Substrat stark abweicht bzw. unbekannt
ist, erfordern eine speziellere Auswertung. Die weitere Entwicklung fu¨r das FeCr-System erfolgt in
Kap. 6.6.
2.4 Spektroskopietechniken
Die Intensita¨ten vor und nach der Wechselwirkung mit der Probe, I0 und I, werden i. d. R. mit
linear versta¨rkenden Detektoren (z. B. Ionisationskammern) gemessen, die ein Signal der Form
I′ = a ∗ I + b liefern (vgl. Kap. 3). Die Konstante b ist meist klein gegen a ∗ I und wird mit
Dunkelstrommessungen eliminiert. Die Konstante a ha¨ngt vom Detektor ab.







− µlin(E) d (2.77)
mit dem linearen Absorptionskoeffizienten µlin(E) und der Probendicke d. Der vordere Term la¨sst
sich durch Kalibrierung der Detektoren bestimmen und entfernen. Meist ist jedoch nicht der absolu-
te Wert von µlin von Interesse, sondern lediglich die XANES oder EXAFS Strukturen an der Absorp-
tionskante, z.B. Fe-K. Dann wird die Absorption vor der Kante (beschrieben durch die Victoreen-
Funktion [Vic48]) als Untergrund betrachtet und als Konstante oder linear von µ lin abgezogen, um
z.B. µK zu erhalten (vgl. Abb. 2.1). Um vergleichbare Spektren zu erhalten, wird der Kantenhub,
d.h. die Amplitude in einem vorgegebenen Energiebereich, auf 1 normiert. Im Fall einer Substanz,
die ein Element in verschiedenen elektronischen Zusta¨nden entha¨lt, Bei mehrphasigen Substanzen
setzt sich das aus den Messdaten extrahierte µlin additiv aus den einzelnen Absorptionswirkungs-
querschitten zusammen (2.21). Letztere werden z.B. durch Messungen an Referenzproben ermittelt.
Im Fall einer Substanz, die ein Element in verschiedenen elektronischen Zusta¨nden entha¨lt, la¨sst
sich die relative Zusammensetzung durch eine numerische Zerlegung bestimmen. Dabei wird mit
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einem χ2-Fit eine Linearkombination der Referenzspektren an die gemessenen Spektren angepasst.
Die Berechnungen in dieser Arbeit basieren auf der MINUIT-Routine [Jam98].
Bei hinreichend großen Einfallswinkeln ist die Emission von Fluoreszenz-Photonen und Auger-







mit einem Faktor γ, der die jeweilige Ausbeute beschreibt. Vorkantenabzug und Normierung werden
analog zur Transmissionsmessung durchgefu¨hrt. Auch hier ist µK direkt zuga¨nglich.
Bei der Interpretaion von Messungen der Fluoreszenz und der reflektierten Intensita¨t IRefl unter
kleinen Einfallswinkeln mu¨ssen sowohl die Absorption als auch die Streuung beru¨cksichtigt werden,










la¨sst sich µlin nicht direkt ableiten (vgl. (2.46)). Bei der Auswertung von GIXAS Spektren wird
zwar auf 1− R´ formal das gleiche Verfahren wie bei Fluoreszenz- oder CEY-Spektren angewandt,
aber die so bestimmten Spektren sind nicht proportional zu µlin und ko¨nnen daher nicht direkt
mit Transmissionsdaten verglichen werden. Letztere werden zuna¨chst mit Hilfe der in Abschnitt
2.3 dargestellten Zusammenha¨nge zu Reflexionsspektren transformiert.
Eine Ausnahme bilden Systeme, bei denen Streuer- und Absorberatome nicht identisch sind, wie
z.B. bei Monolagen auf Oberfla¨chen. Hier kann das Fluoreszenzsignal mit den u¨blichen Verfahren
mittels (2.78) ausgewertet werden.
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Die Ergebnisse in dieser Arbeit basieren auf der Messung des Absorptionskoeffizienten in Abha¨ngig-
keit von der Photonenenergie. Voraussetzungen dafu¨r sind Photonenquellen, die ein breites Ener-
giespektrum kontinuierlich und mit hoher Intensita¨t abdecken, und Monochromatoren, die eine
gewu¨nschte Energie mit hoher Auflo¨sung selektieren. Die technische Umsetzung der im Bonner
Synchrotronsstrahlungslabor durchgefu¨hrten Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie (XAS) wird in die-
sem Abschnitt dargestellt.
3.1 Die Photonenquelle
Aufgrund ihrer hohen Intensita¨t und niedrigen Divergenz ideal fu¨r die XAS geeignet ist die Syn-
chrotronstrahlung, die beispielsweise durch die Ablenkung von Elektronen mit relativistischer Ge-
schwindigkeit an den Dipolmagneten von Elektronen-Speicherringen entsteht [Wil92, Wie93]. Die
Messungen fu¨r diese Arbeit wurden am Strahlrohr BN2 im Synchrotronlabor des Electron Stretcher
and Accelerator (ELSA) [Alt90, Nak98] in Bonn durchgefu¨hrt. Eine aktuelle, detaillierte Beschrei-
bung von ELSA findet sich bei [Kei00].
Abbildung 3.1: Skizze der Bonner Elektron-Stretcher-Anlage (ELSA) [Kei00]. Das Strahlrohr BN2
befindet sich im Synchrotronlabor (rechts unten)
Einige typische Maschinenparameter sind in Tabelle 3.1 zusammengefasst [Rum01b]. Von beson-
derer Bedeutung ist die charakteristische Energie ²c, welche das Spektrum in zwei Ha¨lften gleicher
Strahlungsleistung unterteilt [Wil92]. Durch den Einsatz von Strahllagemonitoren an ELSA konn-
ten die Emittanz und die Kopplung κ verbessert und der Arbeitspunkt optimiert werden [Kei00].
Dadurch erho¨hten sich die Lebensdauer und die spektrale Brillianz, ein Maß fu¨r den am Experiment
zu erwartenden Photonenfluß (vgl. Abb. 3.2), jeweils um einen Faktor 2-3.
3.1 Die Photonenquelle 33
Ringenergie 2.3 GeV 2.7 GeV
Charakteristische Energie ²c 2481 eV 4013 eV
Maximaler Strom (Mittelwert) 60 mA 35 mA
Abfallzeit des Stroms auf den halben Wert 3 h 1.5 h
(beam half time)
Magnetfeld der Dipole 0.74 T
Natu¨rliche Emittanz ²0 (berechnet) 354 pi nm
Radius der Sollbahn 10.84 m
Tabelle 3.1: Typische Maschinenparameter nach [Kei00]
ELSA wird im Speicherringmodus u¨berwiegend bei 2.3 GeV betrieben. Ein Teil der Messungen
an der Fe-K Kante wurde bei 2.7 GeV durchgefu¨hrt, wobei die charakteristische Energie 4013 eV
betra¨gt. Wegen der sta¨rkeren Wa¨rmeentwicklung im Ring ist der Ringstrom allerdings auf 35 mA
begrenzt und die Abfallzeit des Stroms auf den halben Wert liegt bei ca. 90 Minuten. Dadurch wird
der ho¨here Photonenfluss in der Praxis teilweise relativiert (insbesondere fu¨r die im Nachbarlabor
betriebene Ro¨ntgenlithographie). Im Bereich von ca. 6-8 keV kann in beiden Betriebsmodi effizient
gemessen werden.




























0 = 461 nm, = 0.1
0 = 354 nm, = 0.05
Abbildung 3.2: Spektrale Brillianz am Dipolmagnet M9 von ELSA (Quellpunkt fu¨r BN1-3) bei einer
Energie von 2.3 GeV und 70 mA Ringstrom nach [Kei00] und [Rum01b]
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3.2 Der Doppelkristall-Monochromator
Die Selektion einer Photonenenergie erfolgt durch Bragg-Reflexion an einem Einkristall, d.h. unter
Anwendung der Bedingung nλ = 2dhklsinθ , wobei n die Beugungsordnung und dhkl der Netz-
ebenenabstand im Kristall ist (vgl. Abschnitt 2.3.3). Bei abweichender Wellenla¨nge λ+∆λ fa¨llt die
reflektierte Intensita¨t bei festem Winkel θ stark ab. Somit ist die Energie u¨ber den Kristallwinkel
durchstimmbar. Mit einem Pra¨zisions-Drehtisch werden die Energien eines Spektrums nacheinander
angesteuert (vgl. Abb. 3.3). Ein zweiter Kristall gleichen Typs wird parallel zum ersten angebracht
und so nachgefu¨hrt, dass der monochromatische Strahl mit konstantem Ho¨henversatz (30 mm)
parallel zum weißen Synchrotronstrahl verla¨uft. Man spricht daher von einem Doppelkristallmo-
nochromator (DKM). Diese in den Bonner Monochromatoren verwendete (+1,-1)-Anordnung geht
zuru¨ck auf Lemonnier [Lem78]. Der verfu¨gbare Winkelbereich der Bonner Monochromatoren liegt









Abbildung 3.3: Schematischer Aufbau des Doppelkristallmonochromators mit Zwangskurve (nach
[Sch99])
Kristallpaar 2dhkl (A˚) EMin (eV) EMax (eV)
Ge(220) 4,0 3420 13780
Tabelle 3.2: Energiebereich des verwendeten Kristallpaars
Die minimale Schrittweite auf der Energie-Achse (d.h. die bestmo¨gliche Abtastung) ha¨ngt vom
kleinsten mo¨glichen Winkelversatz (BN2: vor dem Umbau 1 mdeg, nach dem Umbau 0.1 mdeg;
BN3: 2 mdeg) und vom Kristalltyp ab. Zur Auflo¨sung tragen neben der intrinsischen spektralen
Akzeptanz auch die Divergenz und die Rocking-Kurve bei [Rei94, Cha87]. Durch die Verbesserung
der spektralen Brillianz an ELSA konnte die Energieauflo¨sung ∆E reduziert werden (vorher: ca.
1 eV [Kad96a]). Die vera¨nderte Auflo¨sung muss in manchen Fa¨llen bei einem Vergleich mit a¨lteren
Spektren in der Auswertung beru¨cksichtigt werden.
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Da im ELSA-Spektrum (vgl. Abb. 3.2) Photonen mit Energien bis ca. 20 keV nicht vernachla¨ssigt
werden ko¨nnen, mu¨ssen die von der Bragg-Bedingung zugelassenen ho¨heren Harmonischen unter-
dru¨ckt werden. Zu diesem Zweck verkippt man den zweiten Kristall leicht gegenu¨ber der parallelen
Stellung (detune). Dies fu¨hrt gleichzeitig zu einer Linienverbreiterung um ca. 40-60% bei 20-30%
Intensita¨tsreduktion [Cha87]. Weiterhin ist zu beobachten, dass an BN2 beim Fahren zu ho¨heren
Energien (Ge220-Kristalle) ein leichter detune-Effekt in Richtung 2P+ (Kippung des 2. Kristalls)
auftritt. Daher erfolgt die Unterdru¨ckung der Harmonischen grundsa¨tzlich auch mit 2P+.
An der Vakuumdurchfu¨hrung vom Drehtisch zum Kristallhalter kam es aufgrund der hohen mecha-
nischen Beanspruchung und der starken Reibung immer ha¨ufiger zu einer U¨berlastung des Schritt-
motors und in der Folge zu Hysterese-Effekten und Schrittverlusten. Diese Probleme sind konstruk-
tionsbedingt und von BN0 und BN3 her bekannt [Rei94]. Deutlich sichtbare Schrittverluste traten
in Zusammenang mit dem Richtungswechsel in beiden Fahrtrichtungen auf. Dieser Effekt wurde
vermieden, indem der Richtungswechsel von ru¨ckwa¨rts auf vorwa¨rts weit (100-400 Schritte) vor den
Beginn der Spektren gelegt wurde.
An BN2 wurde im Rahmen dieser Arbeit im Fru¨hjahr/Sommer 2001 der Monochromator umgebaut
(fu¨r den urspru¨nglichen Aufbau siehe auch [Kad96a, Kue90]). Die Ru¨ckwand wurde in der Werkstatt
umgearbeitet und analog zu BN0 [Rei94] mit einer neuen Durchfu¨hrung mit Kugellagern und
Quadringen ausgestattet. Der Phytron-Schrittmotor und der zugeho¨rige Drehtisch wurden ersetzt
durch einen motorisierten Newport-Drehtisch (Modell RV120HAHL). Die Steuerung erfolgt nicht
mehr u¨ber eine PC-gestu¨tzte SAM-X-Karte, sondern u¨ber einen eigensta¨ndigen Controller (Modell
MM4006). Die Verbindung zum ebenfalls neuen Messrechner (1000 MHz Celeron, WindowsNT 4.0,
GPIB-Karte von National Instruments) wird u¨ber das IEEE488.2-Protokoll hergestellt. Die gleiche
Schnittstelle wird zudem simultan von bis zu drei Keithley Elektrometern genutzt (siehe unten).
Fu¨r die Monochromatorsteuerung konnte das bisherige Messprogramm [Kad96a] nicht u¨bernommen
werden. Da die Auswahl der Komponenten in Anlehung an die Ausstattung des Bonner Messplatzes
am CAMD erfolgte, konnte das dortige von M. Schoonmaker entwickelte Messprogramm mit einigen
Anpassungen an BN2 in Betrieb genommen werden.
Ein wesentlicher Vorteil des neuen Aufbaus besteht darin, dass die tatsa¨chliche Winkelposition re-
lativ zum vorgegebenen Eichpunkt gemessen wird (auf rund 0.1 mdeg genau) und eine eventuelle
Abweichung von der Sollposition u¨ber ein parallel ru¨ckgekoppeltes encoder-System erfasst wird. In
die Messdaten fließt somit die tatsa¨chliche Winkelposition ein. Typischerweise liegt der Fehler beim
Ansteuern eines Messpunktes unter 0.5 mdeg, wie auch von Newport als Spezifikation angegeben.
Messpunkte, die um mehr als 0.5 mdeg von der Sollposition abweichen, werden in einer Protokoll-
datei gesondert aufgelistet. Betroffen sind meist 2-3% der Datenpunkte. Da jeder Messpunkt mit
dem eingebauten Winkelencoder relativ zum Eichpunkt und nicht (wie beim alten Aufbau) relativ
zum Vorga¨ngerpunkt angesteuert wird, summieren sich die Fehler der Ansteuerung nicht.
Da die Zwangskurve erhalten blieb, bestand der gro¨ßte Aufwand darin, den Kristallhalter korrekt
einzubauen und den Monochromator und in der Folge den Messplatz optimal auszurichten. Mit
Blick auf die GIXAS-Geometrie (siehe unten) war es von besonderer Bedeutung, Strahllageschwan-
kungen zu vermeiden und den Ho¨henversatz konstant zu halten. Die in [Kad96a] beschriebenen
Eigenschaften wurden wieder erreicht.
Der Kristallhalter wurde ebenfalls abgea¨ndert. Der Andruck an die Zwangskurve erfolgte bisher
u¨ber ein Gewicht an einem Hebelarm. Um Schwingungen auszuschließen, wurden Gewicht und
Hebelarm entfernt. Statt dessen erzeugen nun zwei Federn parallel zur Fu¨hrungschiene den no¨tigen
Andruck.
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3.3 Versuchsaufbauten am Messplatz BN2
Urspru¨nglicher Aufbau und Inbetriebnahme des GIXAS-Messplatzes an BN2 sind dokumentiert in
[Kad96a]. Charakteristische Parameter der Bauteile sind in Tab. 3.3 zusammengefasst.
Granitplatte
Blende 1
IK 1 Topf 2











Abbildung 3.4: Versuchsaufbau fu¨r Reflexionsmessungen (von D. Kadereit [Kad96a])
Granitplatte
Topf 2
Blende 2 IK 2
Kammer
Yield−









Abbildung 3.5: Vera¨nderter Versuchsaufbau: IK 1 und Blende 2 wurden vertauscht, ein Probenhalter
fu¨r Transmissionsmessungen kam hinzu
Kernstu¨ck ist das Goniometer (Typ 5203.1 auf z-Tisch 5103.1 von Huber, beides motorisiert), mit
dem sich der Einfallswinkel auf die Probe in Schritten von 0.001◦ variieren la¨sst. Der Goniometer-
kopf kann in z-Richtung (vertikal) mit dem Lineartisch bewegt werden. Auf dem Goniometer ko¨nnen
ein Teflon-Teller oder eine speziell konstruierte Heizzelle [Kle99] montiert werden vgl. Abb. 3.6. Die
Schraubverbindung zwischen Goniometer und Aufsatz wurde durch eine Steckverbindung mit drei
Fixierschrauben ersetzt. Um die bis zu 7 mm dicken Metallstu¨cke in der Heizzelle messen zu ko¨nnen,
wurde zwischen Bodenplatte und Deckel ein 6 mm dickes Versatzstu¨ck eingefu¨gt. Stromversorgung
und Wasserku¨hlung sind auf Temperaturen bis ca. 420◦C ausgelegt.
Fu¨r die Strahlfu¨hrung stehen drei Blenden (Modell 3013 von Huber) mit je vier Blendenbacken
(2 horizontal, 2 vertikal) aus 2 mm dickem Molybda¨nstahl zur Verfu¨gung. Die O¨ffnungen werden
manuell mit einer Fu¨hlerlehre eingestellt. Die Position in z-Richtung wird mit einem motorisierten
Lineartisch justiert. Die Schrittmotorsteuerung (Serie 9000 von Huber) wurde vom urspru¨nglichen
Messprogramm u¨ber eine RS232-Schnittstelle angesprochen. Im neuen Messprogramm sind derar-
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Abbildung 3.6: Wassergeku¨hlte Heizzelle fu¨r Reflexionsmessungen [Kle99]
38 3 Experimentelles
Zwei Blenden kollimieren den Strahl vor der Probe, die dritte bestimmt den Winkelbereich, unter
dem der reflektierte Strahl gemessen wird. Im Zuge des Umbaus wurde die zweite Blende versetzt
und befindet sich nun zwischen erster Blende und Ionisationskammer (vgl. Abb. 3.5). Dadurch
befindet sich kein kollimierendes Bauteil mehr zwischen der ersten Ionisationskammer (IK 1) und der
Probe, was vorher zu Problemen bei der Intensita¨tsnormierung fu¨hrte [Kad96a]. Die resultierende
Intensita¨t ist bei kleinen Blendeno¨ffnungen anna¨hernd proportional zur O¨ffnungsweite.
Komponente Bereich Schrittweite Bemerkungen
Goniometer 5203.1 +/- 10◦ 0,001◦ 2 Winkelachsen θ, ψ
Abstand zum Drehzentrum 110 mm
Z-Tisch 5103.1 70 mm 0.5 µm passend zum Goniometer
Blende 3013 0-20 mm 5 µm 2mm Molybda¨nstahl
(mit Schieblehre) 4 Blendenbacken
Lineartisch 30 mm 10 µm Sonderbau fu¨r Blenden














Abbildung 3.7: Schematischer Veruchsaufbau






ableiten, wobei h1 und h2 die O¨ffnungsweiten zweier Kollimatoren sind und d12 ihr Abstand. Die
rein geometrisch mo¨glichen, maximalen Winkelabweichungen sind in Tab. 3.4 aufgelistet.
Bei der Wahl der Strahlho¨he gibt es die beiden Mo¨glichkeiten, dass die Probe u¨ber die Ra¨nder
hinaus voll ausgeleuchtet wird oder dass der Strahl komplett auf die Probenoberfla¨che trifft (vgl.
Abb. 3.8). Eine Probe von z.B. 100 mm La¨nge wird bei einem Einfallswinkel von 0.2◦ bereits bei
einer Strahlho¨he von ca. 300µm voll ausgeleuchtet. Dabei ist zu beachten, dass durch die von den
kollimierenden Komponenten tolerierte Divergenz die Strahlho¨he am Ort der Probe gro¨ßer ist als
die O¨ffnung von Blende 2 (vgl. Tab. 3.4).
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(a) (b)
Abbildung 3.8: Zwei Mo¨glichkeiten zur Beleuchtung einer Probe: (a) der gesamte Strahl trifft die
Probenoberfla¨che, (b) der Strahl geht u¨ber die Probenra¨nder hinaus
Komponenten Entfernung Spaltho¨he max. Winkel-
abweichung
Tangentenpunkt–DKM 11500 mm 1 mm ca. 0.005◦
Reflexion im DKM — — ca. 0.017◦
DKM–Blende 1 900 mm 250 µm ca. 0.08◦
DKM–Blende 2 1170 mm 250 µm ca. 0.06◦
Blende 1–Blende 2 270 mm 250 µm ca. 0.05◦
Blende 2–Probe ca. 470 mm (≤ 380 µm ) —
Probe–Blende 3 ca. 260 mm 700 µm ca. 0.12◦
DKM–Blende 3 ca. 1900 mm 700 µm ca. 0.05◦
Blende 2–Blende 3 ca. 730 mm 700 µm ca. 0.05◦
Tabelle 3.4: Absta¨nde der kollimierenden Elemente und maximale Winkelabweichung des Strahls
Beispielsweise betra¨gt fu¨r die 80 mm langen Stahl- und FeCr-Proben (vgl. Kap. 5 und 6) der
optimale Einfallswinkel bei einer Blendeno¨ffnung von 250 µm ca. 0.28◦. Dabei sind die Proben
nicht voll ausgeleuchtet (Variante (a)).
Durch Strahllageschwankungen (bezu¨glich Intensita¨tsverteilung in z-Richtung und Neigung) und
durch Bewegung der Probe (z.B. thermisch) kann sich die Intensita¨tsverteilung an der Oberfla¨che
vera¨ndern. Dies fu¨hrt zu einem linearen Trend oder Oszillationen im Untergrund der Spektren.
Die z-Position der dritten Blende ha¨ngt vom Reflexionswinkel ab. Bei 0.28◦ befindet sich die Blende
2.500 mm u¨ber der Strahlebene. Die O¨ffnungsweite der dritten Blende bestimmt die Winkelakzep-
tanz. Der Winkelbereich fu¨r 80 mm lange Proben reicht von ca. 0.22◦ bis 0.34◦, liegt also unterhalb
des kritischen Winkes fu¨r alle untersuchten Substanzen (vgl. Kap. 2).
Um die Absorption auf dem recht langen Strahlweg zu reduzieren, befinden sich alle Komponenten
in Aluminium-To¨pfen, die auf ein Vorvakuum von ca. 10−2 mbar evakuiert werden. Das Fu¨ll-
gas und der Druck in den Ionisationskammern ko¨nnen separat eigestellt werden. Als Nachweisgas
diente Luft bei ca. 800 mbar fu¨r Cr–Spektren und bei 1 atm fu¨r Fe–Spektren (vgl. [Cha87]). Die
Spannung an den Kondensatorplatten betrug ca. 180 V. Der resultierende Strom, der proportional
zur Strahlungsintensita¨t ist, wurde vor dem Umbau mit Balzer QME 311 Elektrometern [Kad96a]
und nach dem Umbau mit Keithley 6514 Elektrometern gemessen. Letztere sind u¨ber rauscharme
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Triaxkabel mit den Ionisationskammern verbunden und kommen ohne externe Vorversta¨rker aus.
Die U¨bertragung der Daten an das Messprogramm erfolgt nicht mehr u¨ber die externe Spannungs-
Frequenzwandlung und eine Za¨hlkarte (CTM 05), sondern direkt u¨ber den IEEE-Bus. Der Messwert
und die Einheit werden dabei gemeinsam u¨bermittelt. Bei Verwendung der Za¨hlkarte wurden weder
der tatsa¨chliche Messwert noch die Einheit erfasst, sondern ein zum Anzeigewert der Elektrometers
proportionaler Zahlenwert. Der Anzeigewert hing zudem vom gewa¨hlten Messbereich ab, der ma-
nuell am Elektrometer eingestellt wurde, so dass sich an den gespeicherten Daten die Reflektivita¨t
nicht direkt ablesen la¨sst. Der IEEE-Bus ist limitiert auf ca. 20 Messdaten pro Sekunde. Daher wird
die interne Datenerfassungsrate des Keithley 6514 auf SLOW (100msec pro Messwert) eingestellt.
Da bei den Keithley Elektrometern ebenso wie bei der Monochromatorsteuerung ein neueres Modell
verwendet wird als am CAMD, mussten die Steuercodes im Messprogramm entsprechend angepasst
werden. An den Elektrometern muss der DDC-Modus fu¨r die Kommunikation gewa¨hlt werden. Der
Messbereich fu¨r Stro¨me reicht von 100 aA (10−16 A) bis 20 mA. Der Untergrund (Dunkelstrom)
liegt beim aktuellen Versuchsaufbau typischerweise bei ca. 0.1 pA. An Stelle von Stro¨men ko¨nnen
mit den Keithley Elektrometern auch Spannungen (10 µV bis 200 V), Widersta¨nde (10 mΩ bis
200 GΩ) und Kapazita¨ten (10 fC bis 20 µC) gemessen werden.
In der sogenannten Yield-Kammer werden die aus einer dort eingebauten und bestrahlten Probe
austretenden Auger-Elektronen gemessen (vgl. Kap. 2). Der Nachweis der Auger-Elektronen, die
die Probe verlassen, erfolgt indirekt u¨ber die Ionisierung von Helium-Gas, das in stetigem Strom
durch die Kammer gespu¨lt wird (conversion electron yield, CEY). Die He+-Ionen werden zu einer
negativ geladenen Metallplatte beschleunigt und der resultierende Strom wird vom dritten Keithley
Elektrometer registriert.
Ein Fluoreszenzdetektor (Si(Li), Modell SLP-16220-P von EG&G ORTEC) kann so aufgestellt
werden, dass die vertikal abgestrahlte Fluoreszenz registriert wird. Die Datenerfassung erfolgt un-
vera¨ndert u¨ber einen rechnergestu¨tzen Vielkanal-Analysator (MCA, Programm von Canberra). Die
ausgegebene Frequenz (TTL-Signal) wurde urspru¨nglich an die externe Za¨hlkarte weitergeleitet.
Nun wird sie in eine Spannung umgewandelt (Eigenbau der Elektronikwerkstatt) und vom dritten
Keithley Elektrometer verarbeitet [Cha02].
Als Messmethoden fu¨r XAS stehen am Strahlrohr BN2 somit sowohl Reflexion und Fluoreszenz
unter streifendem Einfall, als auch die konventionellen Techniken fu¨r Transmission, Fluoreszenz und




4.1 Herstellung und Eigenschaften von Stahl
Im Folgenden werden die Herstellung und einige Eigenschaften von Stahl auf der Grundlage von
[Rah77, Hor94, Cah96] kurz dargestellt. Ausfu¨hrlichere Beschreibungen finden sich dort und in
zahlreichen anderen Arbeiten.
Der Begriff Stahl umfasst ein breites Spektrum von legierten Werkstoffen, die hauptsa¨chlich aus
Eisen bestehen und nahezu immer auch Kohlenstoff enthalten. Durch die Art der Herstellung und
die Kombination der beigemischten Elemente lassen sich die physikalischen und chemischen Eigen-
schaften (z.B. Ha¨rte, Festigkeit, Bearbeitbarkeit und Korrosionbesta¨ndigkeit) fu¨r verschiedene An-
wendungen experimentell optimieren. Man unterscheidet Bausta¨hle (nicht ha¨rtbar), Werkzeugsta¨hle
(ha¨rtbar) und Sta¨hle mit besonderen Eigenschaften (z.B. rostfreie Edelsta¨hle). Im sogenannten
Stahlschlu¨ssel sind mehrere Tausend Sorten von Stahl verzeichnet. Die Jahresproduktion (2001) in
Deutschland liegt bei ca. 45 Mio. Tonnen Rohstahl (Europa: 158 Mt) [Sta03]. Der ja¨hrliche Schaden
durch Korrosion wird auf ca. 200-300 Milliarden Euro weltweit gescha¨tzt.
Grundlage fast aller Sta¨hle bildet das System Fe-C. Bei der Legierung entsteht ein interstitielles
Gemisch, d.h. das kleinere Fremdatom C wird in das Fe-Gitter eingelagert. In α-Fe (bcc) lassen
sich bis zu 0.02 Gew.-% C lo¨sen, in γ-Fe (fcc) u¨ber zwei Gro¨ßenordnungen mehr.
Verwendung Phasen und Gefu¨ge Gew.-% C Gew.-% Mn Gew.-% Cr Gew.-% Ni
Baustahl Ferrit und Perlit 0.12 0.45
Werkzeugstahl angelassener Martensit 0.65 0.70
Rostfreier Stahl Austenit ≤ 0.1 ≤ 1.0 18.0 8.5
Tabelle 4.1: Typische Sta¨hle [Hor94]
Wa¨hrend der Herstellung erfolgt beim Abku¨hlen der Legierung bei ca. 910◦C der U¨bergang von
γ-Fe (Austenit) zu α-Fe (Ferrit). Bei hohen Kohlenstoffgehalten kommt es zu einer U¨bersa¨ttigung.
U¨berschu¨ssiges C wird ausgeschieden und Fe3C (Eisenkarbid) entsteht. Da die urspu¨ngliche Phase,
der γ-Fe Mischkristall, praktisch komplett in die beiden neuen Phasen, d.h. fast kohlenstoffreies
α-Fe und Eisenkarbid, umgewandelt wird, spricht man von einem eutektoiden System. Es entsteht
ein lamellares Phasengemisch (Perlit-Struktur). Durch die Zunahme der Defekte nimmt die Ha¨rte
des Werkstoffs stark zu (Ausscheidungsha¨rtung). Die Streckgrenze la¨sst sich von 10 Nmm−2 fu¨r
reines Eisen auf bis zu 3000 Nmm−2 steigern.
Wird beim Abku¨hlvorgang der Fe-C Legierung eine kritische Abku¨hlgeschwindigkeit u¨berschrit-
ten, so wird ein thermodynamisches Ungleichgewicht eingefroren, da die zur Phasenumwandlung
erforderliche Diffusion unterbunden wird. Sta¨hle befinden sich i.d.R. nicht im thermodynamischen
Gleichgewicht, sind aber aufgrund der hohen Aktivierungsenergie trotzdem sehr langlebig.
Ein Spezialfall der schnellen Abku¨hlung ist die sogenannte martensitische Umwandlung von γ-Fe
zu αM -Fe (Martensit), bei der die Ausscheidung des u¨berschu¨ssigen C in Form von Eisenkarbid
weitgehend vermieden wird. Hierzu wird wie zuvor die Diffusion unterdru¨ckt. Die Phasenumwand-
lung des Fe in die stabilere bcc Kristallstruktur erfolgt durch eine fast diffusionsfreie Scherung an
den Korngrenzen des γ-Fe. Ein Platzwechsel der Fe-Atome durch Spru¨nge ist nicht erforderlich,
42 4 Metallurgische Grundlagen
so dass auch die C-Atome auf ihren Zwischengitterpla¨tzen gehalten werden. Durch die innere Ver-
formung und einen Volumenzuwachs von ca. 1-2% nimmt die Ha¨rte zu. Durch gezieltes Erwa¨rmen
(Anlassen) kann ein Teil der Defekte aufgehoben und die gewu¨nschte Ha¨rte eingestellt werden.
Typische C-Gehalte liegen bei 0.06-0.5 gew.% fu¨r Baustahl (Ferrit und Perlit) und 0.5-2.5 Gew.-%
fu¨r martensitischen Werkzeugstahl. Letzterer ist ha¨rtbar und hochfest, aber nicht mehr schweißbar,
da sich mit zunehmendem C-Gehalt Kohlenstoff in den Schweißstellen anreichert und sie spro¨de
macht. Rostfreier Austenitstahl entha¨lt weniger als 0.1 Gew.-% C. Die Oxidationseigenschaften
(s.u.) werden durch den C-Gehalt praktisch nicht beeinflusst.
Neben Kohlenstoff entha¨lt Stahl weitere Legierungs- und Begleitelemente in verschiedenen Men-
gen. Bei den Legierungselementen unterscheidet man Karbid-, Ferrit- und Austenitbildner. Die
Auswirkungen einzelner Elemente ha¨ngen von Anteil und Kombinationen ab, wobei die Eigen-
schaften teilweise erst durch bestimmte Verarbeitungsprozesse und Wa¨rmebehandlungen aktiviert
werden.
Herstellungsbedingt sind Si, Mn, P und S nicht zu vermeiden. Silizium und Mangan wirken oxida-
tionshemmend. Si erho¨ht die Zunderbesta¨ndigkeit und hebt die Elastizita¨tsgrenze, z.B. in Federn.
Mn bindet den scha¨dlichen Schwefel und verhindert so die Bildung niedrigschmelzender Eisensul-
fide. Phosphor und Schwefel fu¨hren zu Einschlu¨ssen, sogenannten Seigerungen, die sich nur schwer
auflo¨sen lassen. In Kombination mit anderen Elementen werden die mechanischen Eigenschaften in
verschiedener Weise beeinflusst.
Ein bedeutendes Legierungselement ist Chrom (Karbidbildner), da es die mechanischen Eigen-
schaften in vielfa¨ltiger Weise verbessert und die Vergu¨tung erleichtert. Steigende Cr-Gehalte verbes-
sern die Zunderbesta¨ndigkeit, d.h. insbesondere die Oxidationsbesta¨ndigkeit an Luft. Korrosions-
besta¨ndigkeit durch Bildung einer passivierenden chromreichen Oxidschicht tritt ab ca. 13 Gew.-%
Cr ein (in der Literatur finden sich Angaben von 10.5 bis 15 Gew.-% Cr). Cr erweitert den Ferritbe-
reich, stabilisiert jedoch auch den Austenit in Cr-Ni-Sta¨hlen. Insgesamt wird die Hitzebesta¨ndigkeit
verbessert.
Eine zusa¨tzliche Vergu¨tung erfolgt durch die Beigabe von Nickel. Ein Ni-Gehalt u¨ber 7% in Cr-
reichen Sta¨hlen erweitert den Austenit-Bereich im Phasendiagramm bis weit unter Raumtempera-
tur. Bei bestimmten hohen Ni-Gehalten tritt der Invar-Effekt (geringe Temperaturausdehnung) auf.
Durch Zugabe von Stickstoff an der Oberfla¨che (Nitrierung) kann der Oxidationsschutz verbessert
werden [Ueb95], wa¨hrend Stickstoff im Volumen die stabilisierende Rolle des Nickel u¨bernehmen
kann [Ueb95, Bae98].
Cr Fe Ni 18/8 Stahl
Z, Konfiguration 24, 3d5 4s1 26, 3d6 4s2 28, 3d8 4s2
Atomgewicht 52.00 55.85 58.71
Dichte [g/cm3] 7.19 7.87 8.91 7.93
Schmelzpunkt [K] 2130 1808 1726 ca. 1700
Gitterkonstante [nm] bcc 0.291 bcc 0.2866
fcc 0.3666 fcc 0.3524 fcc ca. 0.358
Tabelle 4.2: Eigenschaften von Cr, Fe, Ni und Austenitstahl 18/8
Typische Edelsta¨hle sind 18/10 und 18/8-Stahl, wobei die Bezeichnung die Cr- und Ni-Gehalte an-
gibt. Die Untersuchungen in Kap. 5 dieser Arbeit wurden an Austenitstahl 18/8 (Werkstoffnummer
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1.4301) durchgefu¨hrt. Dieser ist dem in den USA gebra¨uchlichen und daher ha¨ufig untersuchten
Stahltyp 304 (AISI type 304 stainless steel) am ehesten vergleichbar. Einige Eigenschaften von Cr,
Fe, Ni und 18/8-Stahl finden sich in Tab. 4.2.
4.2 Oxidation von Stahloberfla¨chen
Durch Legierung von Eisen mit einem zusa¨tzlichen Element kann ein verbesserter Oxidationsschutz
erreicht werden, wenn das Legierungselement schneller oxidiert als Eisen und eine geschlossene
Oxidschicht bildet, die nur einen langsamen Transport von Fe-Ionen und Sauerstoff ermo¨glicht
[Rah77]. Diese Eigenschaften besitzen z.B. Chrom (Cr2O3) und Aluminium (Al2O3). Fehlordnung
und Transporteigenschaften der Oxide von Legierungselementen haben großen Einfluss auf das
Oxidationsverhalten. Beispielsweise verbessert eine feinko¨rnige Struktur den Transport von Cr zur
Oberfla¨che, da die Diffusion an den Korngrenzen schneller abla¨uft.
Das Zusammenwirken der verschiedenen Legierungselemente und die Auswirkungen des Her-
stellungsprozesses auf die Oxidation von technischen Sta¨hlen sind in der Regel nicht vorhersagbar.
Zahlreiche Studien befassen sich mit der Entstehung du¨nner Oxidschichten auf unterschiedlichen,
teilweise modifizierten Stahlsorten bei verschiedenen Atmospha¨ren und Temperaturen. Die Kennt-
nis der ersten Oxidationsschritte ist wichtig, um den Oxidationsprozess bzw. den Oxidationsme-
chanismus zu verstehen [To¨k00].
4.2.1 Wachstum du¨nner Oxidschichten
Allgemein folgt das Wachstum du¨nner Schichten im Temperaturbereich von ca. 200 bis 400◦C i.d.R.
anderen Zeitgesetzen als das Wachsen dicker Schichten bei ho¨herer Temperatur [Rah77]. Bei nie-
deren Temperaturen (unterhalb ca. 300◦C) beobachtet man typischerweise eine zu Beginn hohe
Reaktionsgeschwindigkeit, die schnell auf sehr geringe Werte abklingt. Die Schichtdicke dieser so-
genannten Anlauffilme wird bis ca. 100 nm durch ein logarithmisches Zeitgesetz beschrieben. Im
Bereich 300 bis 450◦C erfolgt gelegentlich der U¨bergang zu einem kubischen Zeitgesetz. Bei ho¨heren
Temperaturen wa¨chst die Schichtdicke zumeist nach einem parabolischen Zeitgesetz. Man spricht
von Verzunderung. Wenn eine Zwischen- oder Deckschicht die Diffusion und damit die weitere
Oxidbildung hemmt, kann ein lineares Gesetz auftreten. Dies gilt z.B. fu¨r die Passivschicht auf
Austenitstahl und die Fe2O3-Deckschicht auf Eisen.
Dem Zeitverhalten liegen im Wesentlichen zwei Mechanismen zugrunde [Rah77, Cah96]. In du¨nnen
Filmen wird das Wachstum durch den Gradienten eines elektrischen Feldes senkrecht zur Ober-
fla¨che angetrieben. Die beweglichen Elektronen wandern schnell zu den Sauerstoffatomen an der
Oberfla¨che und erzeugen so ein elektrisches Feld, das wiederum die tra¨geren positiven Fe-Ionen
zur Oberfla¨che zieht. Dickere Filme wachsen dagegen hauptsa¨chlich durch thermische Aktivierung
der Diffusion. Bei den Oxidschichten unterscheidet man n-leitende Schichten mit Metallu¨berschuss
(z.B. Fe2O3) und p-leitende Schichten mit Metallmangel (z.B. FeO).
4.2.2 Oxidation von Eisen
Grundlage der Oxide an den Oberfla¨chen von Sta¨hlen sind die Oxide von Eisen und gegebenenfalls
Chrom (s.u.). Eisen bildet die Oxide FeO (Wu¨stit), Fe3O4 (Magnetit), α-Fe2O3 (Ha¨matit) und γ-
Fe2O3 [Rah77, Wan82]. Wu¨stit besitzt eine NaCl-Struktur mit einem Fe-Defizit von 5-14 Atom-%
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und zerfa¨llt unterhalb von ca. 560◦C sehr langsam in Fe3O4 und Fe. Bei Raumtemperatur kann
Wu¨stit u¨ber Jahre gelagert werden. Magnetit kristallisiert im Spinellgitter. Der rhomboedrische
Ha¨matit ist stabiler als das tetragonal kristallisierende γ-Fe2O3, das sich oberhalb von ca. 300
◦C in
Ha¨matit umwandelt. Die Lo¨slichkeit von Sauerstoff im festen Eisen betra¨gt nur wenige ppm. Von
besonderem Interesse sind Gitterstruktur und Fehlordnung der Oxide, da sie großen Einfluss auf
die Transportvorga¨nge haben, welche fu¨r das Oxidwachstum oft geschwindigkeitsbestimmend sind
[Rah77].
Name Formel Struktur Farbe Dichte Atomgewicht Schmelzpunkt
[g cm−3] [A.U.] [◦C]
Wu¨stit Fe0.9O NaCl schwarz 6.00 71.84 1370
Magnetit Fe3O4 Inv. Spinell schwarz 5.17 231.5 1600
Ha¨matit α-Fe2O3 Rhombisch rot-braun 5.25 159.7 1565
Tabelle 4.3: Eigenschaften der Eisenoxide
Das Oxidationsverhalten von Eisen ha¨ngt stark von seiner Reinheit ab. Hochreines Eisen wird
durch Fe2O3 gut passiviert [Ull75]. Die Zusammensetzung der Oxidschicht bei der Oxidation von
reinem Eisen bei 350◦C an Luft ha¨ngt u.a. vom vorliegenden Sauerstoffpartialdruck ab [Rah77]. Bei
steigendem Druck (ab ca. 1 mbar) la¨uft die α-Fe2O3-Keimbildung schneller ab und es entstehen
du¨nnere, von α-Fe2O3 dominierte Oxidschichten.
Die Oxidation von aufgedampften und vorab reduzierten Eisenoberfla¨chen an Luft wurde bereits
unter streifendem Einfall am Messplatz BN2 gemessen [Kle99]. Die Daten wurden mit den in dieser
Arbeit vorgestellten Methoden nochmals ausgewertet (vgl. Kap. 6). Zu beachten ist, dass zwischen
dem Erreichen einer Temperatur und der Messung nur ca. 5 Minuten vergehen und die Gesamtdauer
der Meßreihe ca. 4 Stunden betrug. Fu¨r den Nachweis ist somit eine hohe Reaktionsgeschwindigkeit
erforderlich. Geringfu¨gige Oxidation setzt bei ca. 120◦C ein. Ab ca. 240◦C verla¨uft die Oxidation
schneller, so dass bis ca. 400◦C eine Oxidschicht von ca. 3 nm Dicke entsteht. Die Anpassung der
Spektren mit den umgerechneten Referenzen zeigt, dass als Reaktionsprodukt α-Fe2O3 vorliegt.
Andere Oxide konnten nicht nachgewiesen werden. Die Details der Anpassung werden in Kap. 6
gezeigt.
4.2.3 Oxidation von Chrom
Da die Oxidschicht bzw. das Oxidationsverhalten von Legierungen, die Eisen und Chrom enthalten,
entscheidend von einer Cr-reichen Passivierungsschicht gepra¨gt wird, kann ein Vergleich mit der
Oxidation von reinen Cr-Oberfla¨chen wichtige Aufschlu¨sse liefern.
Die Anfa¨nge der Oxidation von polykristallinem Cr wurden unter den gleichen Bedingungen (Sau-
erstoffexposition unter UHV) untersucht [Pal87] wie spa¨ter FeCr [Pal93]. Die Reaktion des Cr
verla¨uft, wie bei vielen Metallen, in der Reihenfolge (a) Chemisorption von Sauerstoff, (b) Eindrin-
gen von Sauerstoff in das Kristallgitter, Keimbildung und schnelles, bevorzugt laterales Wachstum
von Oxidinseln bis zur kompletten Fla¨chenbedeckung mit ca. zwei Monolagen Cr2O3 und (c) Zu-
nahme der Schichtdicke in Abha¨ngigkeit vom Transport der Reaktanden in der Deckschicht ([Pal87]
und [Mau00]). Fu¨r ein einfaches Modell aus Oxidschicht und Substrat wird die Dicke der Deck-
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Formel Struktur Farbe Dichte Atomgewicht Schmelzpunkt
[g cm−3] [A.U.] [◦C]
Cr2O3 Korund gru¨n 5.2 151.99 2450
CrO2 schwarz 4.9 84.00 400
CrO3 dunkelrot 2.7 100.00 190
Tabelle 4.4: Eigenschaften einiger Chromoxide
schicht bei geringer Sauerstoffexposition mit ca. 0.8 nm angegeben und bei sta¨rkerer Exposition
auf bis zu 1.5 nm extrapoliert. Eine Untersuchung der Oberfla¨chenstruktur wa¨hrend der Oxidation
einer Cr(110)-Oberfla¨che wurde mit LEED und STM durchgefu¨hrt [Mau00]. Als Oxidschichtdicke
bei Raumtemperatur wird ca. 0.9 nm (ca. vier Monolagen) Cr2O3 genannt, was sich im Rahmen
der Literaturwerte von 0.8 nm bis 1.3 nm bewegt. Bei ca. 320◦C wa¨chst das Oxid nach der Keimbil-
dungsphase (Dicke ca. 1.1 nm) bis zu einer Dicke von ca. 4.4 nm schichtweise an [Sti95, Mau00]. Der
Film ist nichtkristallin und besitzt eine Cr3+-Fehlstellendichte von ca. 13% [Mau00]. Oberhalb von
ca. 450◦C tritt durch zunehmende Cr3+-Diffusion ein inselartiges Wachstum mit starker Aufrauung
der Oberfla¨che auf [Sti97]. Dies entspricht einem U¨bergang von Anionen- zu Kationentransport in
der Deckschicht [Arl87].
4.2.4 Untersuchungen zur Oxidation von Stahl
Bei der Untersuchung von Stahl unterscheidet man zwischen der Oxidation in Gasen und der
Korrosion in wa¨ssrigen Medien [Rah77]. In letzteren entsteht Rost, d.h. Eisenoxid mit eingelagertem
Wasser, in Form von FeOOH und Fe(OH)2, das mit der Zeit umgewandelt wird in Fe3O4 mit H2O.
Rostbildung tritt an Luft ab einer relativen Luftfeuchtigkeit von ca. 60% auf. Dieser Wert ist
u.a. abha¨ngig vom SO2-Gehalt der Luft und von Verunreinigungen der Oberfla¨che. In trockener
Luft entstehen auf Sta¨hlen Oxidschichten von wenigen Atomlagen Dicke, die eine weitere Reaktion
hemmen. Merkbare Oxidation tritt erst oberhalb von ca. 150◦C auf.
Fu¨r niedriglegierte Sta¨hle ist der sogenannte Wu¨stitpunkt bei ca. 600◦C von besonderer Bedeutung,
da die Wu¨stitbildung im Zunder die Oxidationsgeschwindigkeit stark erho¨ht [Rah77]. Das Oxidati-
onsverhalten und der Zunderaufbau bei hochlegierten Cr- bzw. CrNi-Sta¨hlen la¨sst sich ebenfalls in
zwei Temperaturbereiche unterteilen. Die kritische Temperatur liegt jedoch ho¨her, meist zwischen
700 und 900◦C, wobei eine U¨bergangszone von bis zu 100◦C die Bereiche trennt. Der Einsatzbereich
dieser Sta¨hle la¨sst sich entsprechend bis maximal ca. 900◦C ausdehnen [Gra00].
Bei nicht zu hohen Temperaturen (welche in dieser Arbeit verwendet werden) entsteht auf CrNi-
Sta¨hlen eine von Cr2O3 dominierte Deckschicht und die Oxidationsgeschwindigkeit ist gering. Oxide
vom Spinell-Typ entstehen zunehmend bei niedrigen Cr-Gehalten unter ca. 15% bzw. bei hohen
Temperaturen oberhalb ca. 800◦C [Rah77]. Bei 1000◦C begu¨nstigt ein Mn-Gehalt von mehr als
0.1 Gew.-% die Spinellbildung [Sae96a]. Bei sehr hohen Temperaturen besteht der Zunder u¨ber-
wiegend aus Fe-Oxiden und die Oxidationsgeschwindigkeit ist groß. Mo¨gliche Ursachen fu¨r die-
sen Durchbruch sind ein Aufreissen des Zunders durch mechanische Spannungen und eine Cr-
Verarmung an der Legierungsoberfla¨che. Eine quantitative Abscha¨tzung des Oxidationsverlaufs fu¨r
CrNi-Sta¨hle ist wegen der komplizierten Zeitgesetze und der zahlreichen Einflussfaktoren (u.a. der
Oberfla¨chenbehandlung) sehr schwierig.
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Die Passivschicht, die sich spontan bei Raumtemperatur an Luft auf einer frisch pra¨parierten Stahl-
oberfla¨che bildet, wurde bereits vielfach untersucht (z.B. [Oda96, Hak00, Shi00, Ros00]). Die ha¨ufig
angefertigten Tiefenprofile im Bereich der oberen 5-50 nm werden u¨blicherweise durch Abtragen
der Oberfla¨che durch Beschuss mit Ar2+-Ionen (Argon sputtering) bei gleichzeitger Untersuchung
mit Auger-Elektronen-Spektroskopie (AES: Auger electron spectroscopy) oder Photoelektronen-
spektroskopie (XPS: X-ray Photoelectron Spectroscopy) erstellt. Die Anwendung auf Chrom- und
Eisenoxide wurde in [Lor87] detailliert untersucht, Beispiele finden sich in [Hak00] bzw. [Oda96].
Die Interpretation der Ergebnisse ist schwierig, da der Sputter-Vorgang neben der erwu¨nschten
Abtragung der Oberfla¨che zu Durchmischung, Aufrauung, Kraterbildung und Vera¨nderungen der
Kristallstruktur fu¨hrt [Wan82]. Das Sputterverhalten von Legierungen ist schwierig vorherzusagen,
da die verschiedenen Elemente und deren Oxide mit unterschiedlichen Geschwindigkeiten abgetra-
gen werden (z.B. Fe sta¨rker als Cr oder die Fe-Oxide) [To¨k00, Shi00]. Leichtere Elemente, z.B. Sau-
erstoff, werden bevorzugt entfernt. Die Zunahme der Fe-Abtragungsrate kann als Indikator fu¨r den
U¨bergang von Oxid zu Volumen verwendet werden [Shi00]. Die Auswirkungen von Ar2+-Sputtering
mit geringer Intensita¨t auf die XPS-Messungen an der Oberfla¨che einer reinen Fe2O3 Probe wurden
detailliert untersucht [Wan82]. Im Zuge der bevorzugten Abtragung von Sauerstoff entsteht an der
Fe2O3-Oberfla¨che durch Reduktion Fe3O4 und sogar Fe. Die resultiernden Spektren scheinen somit
auf eine Schichtabfolge aus Fe2O3, Fe3O4 und Fe hinzuweisen, die auf reinem Fe2O3 nicht existiert.
Dies kann insbesondere zu einer Fehlinterpretation der Oxidschichten auf Metallsubstraten fu¨hren.
Zudem wird mit jeder AES Messung ein Tiefenbereich von ca. 1-1.5 nm erfasst, so dass fu¨r sehr
du¨nne Schichten eine starke Faltung vorliegt. Als weitere Methoden wurden u.a. ToF-SIMS (Time-
of-Flight Secondary Ion Mass Spectroscopy) [Ros00], GDOES (Glow Discharge Optical Emission
Spectroscopy) [Shi00] und AR-XPS (Angle-Resolved XPS) [Suz95] eingesetzt, wobei nur letzteres
ohne Abtragung, d.h. zersto¨rungsfrei arbeitet.
Die Angaben zur Dicke der Passivschicht auf Stahl (Nr. 1.4301 bzw. Typ 304) variieren von 1.5 nm
[Oda96] bis 8 nm [Hak00], wobei Werte im Bereich 2.0 ± 0.6 nm am ha¨ufigsten genannt werden
(z.B. auch von [Ros00] und [Shi00]).
Die Deckschicht la¨sst sich unterteilen in eine innere Cr-reiche Zone und eine a¨ußere Fe-reiche Oxid-
schicht von vergleichbarer Dicke [Hak00, Shi00]. Insgesamt ist Cr in der Passivschicht gegenu¨ber
dem Volumen angereichert. Fe und Cr treten in der Oxidationsstufe III auf. Nickel wird nicht
oxidiert, sondern reichert sich im Volumen direkt unterhalb der Passivschicht auf ca. 1 nm Dicke
an [Shi00]. Aufgrund der Schichtstruktur der Oxide besteht kein epitaktischer Zusammenhang
zwischen Oxid und Substrat, so dass amorphe Filme angenommen werden. Die Fe3+ Ionen sind
schwa¨cher an den Sauerstoff gebunden als die Cr3+ Ionen und bewegen sich im Oxid daher schnel-
ler. Bei der Bildung der Passivschicht tritt sowohl ein Transport von Metallionen zur Grenzfla¨che
Oxid-Luft als auch ein Transport von Sauerstoff zur sich bildenden, tiefer liegenden Cr-reichen
Schicht auf. Die genauen Mechanismen sind noch nicht aufgekla¨rt (vgl. [Shi00] und Zitate darin).
Eine Schlu¨sselrolle spielt dabei die Erstellung von pra¨zisen Tiefenprofilen.
Fu¨r Temperaturen von 50 bis 450◦C, in Schritten von 50◦C, wurde die Oxidschicht auf Stahlober-
fla¨chen (Typ 304) nach je 2 Stunden an Luft (ex situ) mit AES-Tiefenprofilen und im Hinblick auf
ihre Halbleitereigenschaften untersucht [Hak00]. In diesem Temperaturbereich wa¨chst die Gesamt-
dicke der Oxidschicht um einen Faktor vier an, wobei die Dicke der Cr-reichen Teilschicht in etwa
konstant bleibt und nur die Fe-reiche Teilschicht nach außen hin dicker wird. Als Dotierungsion
im dabei gebildeten n-leitenden Fe2O3 fungiert Fe
2+, das in a¨hnlicher Konzentration vorhanden ist
wie die Anionenfehlstellen.
EXAFS unter streifendem Einfall wurde an Stahloberfla¨chen (Typ 304) nach 0, 1, 3 und 4 Minuten
Oxidation bei 1000◦C an Luft gemessen [Bar89]. Da die Reflexionsspektren mit Transmissionsre-
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ferenzen verglichen werden und nur Daten von der Fe K-Kante vorliegen, bleiben die Ergebnisse
mehrdeutig. Das Endprodukt nach 3 bzw. 4 Minuten ist α-Fe2O3, wobei die Rauigkeit weiter zu-
nimmt. U¨ber eventuelle Zwischenprodukte, z.B. Fe3O4, lassen sich kaum Aussagen treffen.
Die Anfa¨nge der Oxidation von Cr-Stahl (Typ 430, 16 Gew.-% Cr, 0.1 Gew.-% Ni) bei 1000◦C wurde
in verschiedenen Atmospha¨ren und mit Mangangehalten von 0.09 bis 0.9 Gew.-% untersucht
[Sae96b] bzw. [Sae96a]. Dabei bilden sich die Oxide oberhalb der Passivschicht als inselfo¨rmige
Partikel an der Oberfla¨che. Die mittlere Partikelgro¨ße wa¨chst mit der Zeit von ca. 15 nm bis
200 nm, wobei zuna¨chst keine geschlossene Oxidschicht entsteht. Die Zuwachsrate der Schichtdicke
nimmt mit der Zeit ab, da immer mehr Inseln miteinander verbunden werden, folgt aber nicht dem
parabolischen Zeitgesetz. Auf den gebildeten Schichten wachsen neue Inseln. Die Oxidschicht be-
steht aus (Fe,Cr)2O3. Der erforderliche Mn-Gehalt fu¨r die Entstehung von Spinellen liegt zwischen
0.09 und 0.38 Gew.-% Mn [Sae96a]. Da Chrom bevorzugt oxidiert wird, steigt das Verha¨ltnis von
Cr und Fe im Oxid zur Oberfla¨che hin bis ca. 8:1 an. Unmittelbar an der Oberfla¨che befindet sich
von Beginn an eine du¨nne (≤ 5 nm) Fe-reiche Oxidschicht von kaum vera¨nderter Dicke.
4.3 Eigenschaften von FeCr-Legierungen
Ein grundsa¨tzliches Problem bei der Untersuchung des Oxidationsverhaltens von Stahl besteht dar-
in, dass schon kleine Beimengungen von Fremdatomen große Auswirkungen haben ko¨nnen [Gra00].
Beispielsweise ko¨nnen Vera¨nderungen der Schwefel- und Mangangehalte von weniger als einem
Gew.-% bereits deutlichen Einfluss auf die Oxidation haben [Ros00, Sae96a].
Fu¨r die systematische Untersuchung des Einflusses von Chrom auf das Oxidationsverhalten verwen-
det man hochreine FeCr-Legierungen als Modellsysteme fu¨r Stahl, da sich kommerzielle Stahlsorten
mit verschiedenen Cr-Gehalten auch in anderen Legierungsbestandteilen unterscheiden.
Fe und Cr lassen sich oberhalb von 1392◦C in beliebiger Mischung legieren (vgl. das Phasendia-
gramm in [Pre94]). Die Bezeichnung der Legierungen erfolgt in der Literatur oft in einer Kurzform,
wie z.B. Fe-24Cr bei einem Cr-Gehalt von 24 Gew.-%. Der Schmelzpunkt der bcc-Kristalle liegt
fu¨r Fe-Gehalte u¨ber 50 Gew.-% bei ca. 1530◦C. Die Gitterkonstante von FeCr liegt bei ca. 0.288-
0.287 nm, mit fallender Tendenz bei abnehmendem Cr-Gehalt. Unterhalb von ca. 680◦C beginnt eine
metastabile Mischungslu¨cke, d.h. bei langsamer Abku¨hlung oder la¨ngerer Erwa¨rmung koexistieren
eine Cr-reiche und eine Fe-reiche Phase. Die kritische Temperatur fu¨r die Entmischung liegt fu¨r 20,
30 und 50 at.-% Cr bei 560, 630 bzw. 680◦C. Bei schnell abgeku¨hlten ferritischen Cr-Sta¨hlen fu¨hrt
dies bei ca. 475◦C langfristig zu einer Verspro¨dung des Materials z.B. durch innere Segregation an
den Korngrenzen [Kuw91]. Bei niedrigeren Temperaturen verla¨uft die Segregation wesentlich lang-
samer, z.B. wird bei 415◦C erst nach ca. 3 Tagen ein Separationsgrad von 0.2 erreicht [Cie00]. Als
Versuchsdauer bei 400-475◦C werden entsprechend z.B. 5000 Stunden angesetzt [Ish95]. Die Ober-
fla¨chensegregation von Fe-15Cr Einkristallen wurde im Temperaturbereich 450-800◦C mit AES und
LEED untersucht [Ueb95], wobei bis ca. 650◦C nur geringfu¨gige Segregation nachweisbar war. Nach
Anreicherung mit Stickstoff tritt eine gemeinsame Oberfla¨chensegregation von Cr und N bei einer
Legierung mit 25 Gew.-% Cr schon ab ca. 520◦C auf [Cla00]. Eine U¨bersicht zur Korngrenzensegre-
gation findet sich bei [Mis01]. Im Rahmen dieser Arbeit sollte die nicht-oxidative Phasentrennung
keine Rolle spielen (vgl. Kap. 5 und 6).
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4.4 Oxidation von FeCr-Legierungen
Auf FeCr-Legierungen bildet sich bei nicht zu hohen Temperaturen (s.u.) eine Cr2O3-Schicht aus,
die nur wenig Fe entha¨lt [Rah77]. Im Oxidationsverlauf ko¨nnen wiederholt Schutzschichten ent-
stehen und durchbrochen werden. Bei ho¨heren Temperaturen wird ein schichtartiger Zunder ge-
bildet, der sich aus Fe(Fe2−xCrx)O4-Spinell und außen aufwachsendem Fe3O4 und Fe2O3 zusam-
mensetzt. Spinelle und Chromit treten nur bei sehr geringen Cr-Gehalten auf [Kub79]. Verschie-
dene Legierungsbestandteile wirken sich vor allem bei hohen Temperaturen positiv (z.B. N, Ti,
La, Y, Zr) bzw. negativ (z.B. S) auf die Passivierung vor allem bei hohen Temperaturen aus
[Gra00]. Cr2O3-Schutzschichten sind bis zu einer Einsatztemperatur von ca. 900
◦C wirksam. Bei
800-1200◦C verwendet man (ggf. zusa¨tzlich) Al2O3 zur Passivierung ([Gra00] und Zitate darin).
Fu¨r das Schichtwachstum liegt bei 600◦C noch ein logarithmisches Zeitgesetz vor und die
Oxidationsrate ist nach ca. 5 Minuten bereits deutlich abgesunken [Jen82]. Die Bildung von Cr2O3
wird begu¨nstigt durch die Diffusion an den Korngrenzen, so dass hohe Wachstumsraten mo¨glich
werden [Gra00]. Im Temperaturbereich 750-950◦C folgt die Oxidation von Fe-16Cr, d.h. das Schicht-
wachstum von Cr2O3, einem parabolischen Zeitgesetz [Bry99]. Mit steigendem Cr-Gehalt nimmt die
parabolische Zunderkonstante bei 900◦C fu¨r FeCr-Legierungen zwischen 0 und ca. 10% Cr zuna¨chst
um bis zu 5 Gro¨ssenordnungen ab. Sie erreicht ein flaches Minimum bei ca. 25-30% Cr und wa¨chst
bis 100% Cr wieder langsam um ca. 1-2 Gro¨ssenordnungen an [Rah77].
Die unterschiedliche Struktur der Oxidschichten unter verschiedenen Bedingungen und die Me-
chanismen ihrer Entstehung sind Gegenstand zahlreicher Studien. Eine Auswahl grundlegender
Arbeiten wird im Folgenden dargestellt.
Die einsetzende Oxidation einer reinen Fe-25Cr Oberfla¨che wurde unter UHV-Bedingungen bei
einem Sauerstoffangebot von 10−8 bis 10−6 Torr gemessen [Pal93]. Der Oxidationsprozess la¨uft in
mehreren Schritten ab, die unter gleichen Bedingungen auch an reinen Cr-Oberfla¨chen beobachtet
wurden [Pal87].
Zuna¨chst dissoziieren Sauerstoffmoleku¨le an der Oberfla¨che. Dadurch bilden sich inselfo¨rmige Keim-
zellen von Cr2O3. Diese wachsen durch die gleichzeitige Diffusion von Sauerstoff ins Gitter und Ka-
tionen nach Außen bevorzugt lateral entlang der Oberfla¨che. Durch das laterale Wachstum und den
gro¨ßeren Gitterabstand von Cr2O3 (ca. 0.5 nm) entsteht eine kompakte Schicht. Bei hohen Tempe-
raturen kann das laterale Wachstum bis hin zu Spannungen und Aufwo¨lbungen an der Oberfla¨che
fu¨hren, so dass die Haftung von Substrat und Passivschicht vermindert wird [Gra00].
Die Bildung von Cr-Oxid endet sobald die Cr2O3-Passivschicht fla¨chendeckend dicht ist und die
weitere Diffusion im Oberfla¨chenbereich verhindert [Pal93]. Fe-Oxid lagert sich außerhalb der Cr-
Oxidschicht an. Dabei entsteht nur bei sehr geringem Sauerstoffangebot Fe2+, das anschliessend in
Fe3+ u¨bergeht. Die Fe-Oxidschicht kann außen weiter anwachsen, da diese Schicht nicht kompakt
ist und die Diffusion der im Vergleich zu Cr-Ionen beweglicheren Fe-Ionen zur Oberfla¨che weder
durch die Cr2O3-Schicht noch durch die Fe2O3-Schicht vollsta¨ndig unterbunden wird.
Der Cr-Gehalt variiert somit vertikal zur Oberfla¨che vom Volumenwert kommend u¨ber eine Fe-
Anreicherung im Volumen nahe der Volumen/Oxid-Grenze und eine starke Cr-Anreicherung in der
anschließenden inneren Oxidschicht bis hin zu einer Fe-reichen a¨ußeren Oxidschicht. Die Angaben
zur Gesamtdicke der Oxidschichten auf Fe-25Cr variieren in Abha¨ngigkeit vom verwendeten Modell
von 1.3 nm [Pal93] bis ca. 2.8 nm [Suz95, Suz96a]. Beide verwenden winkelaufgelo¨ste Photoelek-
tronenspektroskopie (AR-XPS) und ein Schichtmodell zur Dickenbestimmung.




















Abbildung 4.1: Schichtmodelle fu¨r die Oxidation von FeCr-Legierungen unter UHV-Bedinungen
[Pal93] (a) und an Luft [Suz96a] (b)
In [Pal93] werden vier jeweils reine Schichten in der Abfolge Fe3+, Fe2+, Cr3+, Fe und Substrat
angesetzt (vgl. Abb. 4.1 a), wobei zu beachten ist, dass XPS bei du¨nnen Filmen nur schwer zwischen
Fe2+ und Fe3+ unterscheiden kann (fu¨r XPS-Referenzen von Fe-Oxiden vgl. [Wan82]). Das Ergebnis,
in das einige Vereinfachungen einfliessen, betra¨gt 0.5 nm Fe3+, 0.4 nm Fe2+, 0.4 nm Cr3+ bzw.
0.7 nm Fe.
In [Suz95] bzw. [Suz96a] wird auf dem Substrat eine einzelne Oxidschicht angenommen, die wie-
derum von einer kohlenstoffreichen Kontaminationsschicht bedeckt wird (vgl. Abb. 4.1 b). Eine
A¨nderung bzw. Variation des Cr-Gehalts im Oxid wurde zwar qualitativ beobachtet, aber fu¨r das
Modell nicht beru¨cksichtigt, da bei Raumtemperatur eine Diffusivita¨t von praktisch Null vorliegt.
Als Oxid wurde zudem das kaum zu erwartende [Kub79] (Fe,Cr)3O4 angesetzt, was im Vergleich zu
(Fe,Cr)2O3 zu einer U¨berscha¨tzung der Dicken fu¨hrt. Dadurch ergeben sich die Oxidschichtdicken
fu¨r 10, 20 und 30 Gew.-% Cr nach 10 Minuten an Luft zu 3.1 nm, 2.8 nm bzw. 2.6 nm, d.h. es
liegt ein abnehmender Trend fu¨r zunehmenden Cr-Gehalt vor. Fu¨r Cr-Gehalte u¨ber 50 Gew.-%
wurde die Dicke mit dem gleichen Verfahren zu ca. 2.3 nm bestimmt [Suz96b]. Die Dicke der Kon-
taminationsschicht wird mit ca. 0.3-0.4 nm angegeben. An Oberfla¨chen von Fe-13Cr und Fe-25Cr
wurde bei ca. 700◦C unter UHV durch Oberfla¨chensegregation eine weniger als 1 nm dicke Cr-reiche
Schicht erzeugt [Suz96a]. Bei anschliessender Oxidation an Luft zeigte sich jedoch gegenu¨ber den
unbehandeltenen Proben kein Unterschied in der resultierenden Oxidschicht.
In einer weiteren UHV-Studie verwenden [Cas90] fu¨r Fe-16Cr im Gegensatz zu [Suz95] bzw. [Suz96a]
ein Modell, das auf der Schichtfolge Kohlenstoff, Fe2O3, Cr2O3, Cr-Verarmungszone und tieferlie-
gendes Substrat basiert. Bei ca. 200◦C wa¨chst bei Sauerstoffexposition unter UHV die a¨ußere
Fe2O3-Schicht an (keine Angaben zur Dicke) und das Verha¨ltnis Fe/Cr im Oxid steigt bis in die
Na¨he des Substratwertes. Die Unterdru¨ckung der energetisch vorteilhaften Reduktion des Fe2O3
durch Cr wird u.a. mit der geringen Lo¨slichkeit von Cr in Fe2O3 begru¨ndet [Cas90]. Auch bei
la¨ngerer Temperaturbehandlung bleibt die Fe2O3-Schicht an der Oberfla¨che, da die Diffusion des
reduzierten Fe zuru¨ck ins Substrat durch die Cr2O3-Schicht sehr langsam abla¨uft.
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Bei 384◦C und gezielter Sauerstoffexposition unter UHV liegt die Oxidationsrate von Fe-24Cr im
direkten Vergleich zwischen den Raten von reinem Fe und Cr, wobei auf Fe kein kompakter Pas-
sivierungsfilm entstand [Mat86]. Auch hier wa¨chst oberhalb der wenig vera¨nderten Cr2O3-Schicht
eine Fe2O3-Schicht auf, deren Dicke (mit AES-Sputterprofil) bei Langzeitexposition mit ca. 8 nm
angegeben wird. Die Zulegierung von 11 Gew.-% Mo reduziert durch die Bildung einer zusa¨tzlichen
Oxidbarriere zwischen Cr-Oxid und Substrat die Oxidschichtdicke erheblich [Mat86].
Fu¨r Fe-24Cr bei 600◦C sinkt die Oxidationsrate, wenn die Probe vor der Sauerstoffexposition meh-
rere Stunden in UHV erwa¨rmt wurde [Jen82]. Dies ist auf ein Ansteigen der mittleren Korngro¨ße
zuru¨ckzufu¨hren, was die Zahl der diffusionsfo¨rdernden Korngrenzen stark senkt. Da auch die Dif-
fusion von Fe abnimmt, steigt der Cr-Gehalt im Oxid, das gleichzeitig grobko¨rniger wird.
Allgemein u¨berwiegt fu¨r Cr-Gehalte bis ca. 25 Gew.-% im Temperaturbereich bis 600◦C wegen der
zu geringen Verfu¨gbarkeit von Cr an der Oberfla¨che das Wachstum der a¨ußeren Fe2O3-Schicht,
die aber nicht zur Passivierung beitra¨gt [Gra97, Gra00]. Die Diffusion von Cr kann hierbei durch
verschiedene Oberfla¨chenbehandlungen (z.B. Schleifen oder Sandstrahlen) verbessert werden, indem
die mittlere Korngro¨ße verringert wird [Gra00].
Die Autoren von [Suz95] bzw. [Suz96a] haben in einer weiteren Studie FeCr-Legierungen mit 10,
30, 50, 70 und 90 Gew.-% Cr 5 und 50 Minuten lang bei 600◦C an Luft oxidiert [Kos96]. Mit
Ro¨ntgendiffraktion unter streifendem Einfall (GIXRD: grazing incidence x-ray diffraction) wurden
die Oxide als polykristallines Fe2O3 und Cr2O3 identifiziert. GIXRD verwendet im Gegensatz zu
GIXAS monochromatische Anregung (hier Mo-Kα bei 18 keV Anregung). Tiefenprofile wurden
zuna¨chst mit Argon-Sputtern und XPS erstellt. Dabei wurde eingera¨umt, dass durch Ar-Sputtern
kleine Mengen Fe2+ aus Fe3+ erzeugt wurden, wodurch die Anwesenheit von Fe3O4 (wie in [Suz95,
Suz96a] angenommen) vorgeta¨uscht wurde (vgl. [Wan82]). Nach 5 Minuten bei 600◦C betra¨gt die
Oxidschichtdicke ca. 25-35 nm. Auch nach 50 Minuten weichen die Werte um weniger als ca. 40%
davon ab. Wa¨hrend bei 10 Gew.-% Cr u¨berwiegend Fe2O3 vorliegt, besitzt Fe-30Cr die bekannte
Schichtabfolge aus Fe2O3 und Cr2O3. Bei ho¨heren Cr-Gehalten wird die Oxidschicht von Cr2O3
dominiert. Ab 30 Gew.-% Cr entsteht mit weiterer Oxidation, bis zu 50 Minuten, zusa¨tzlich Cr2O3
in geringen Mengen.
Ein Tiefenprofil mit GIXRD, das auf der Intensita¨t der Hauptdiffraktionslinie bei Einfallswinkeln
nahe dem kritischen Winkel basiert, wurde ebenfalls durchgefu¨hrt. Theoretische Grundlagen und
experimentelle Mo¨glichkeiten dieser Methode werden in [Vin82] bzw. [Eis81, Mar82] beschrieben.
Die Ergebnisse lagen jedoch um mehr als einen Faktor 5 u¨ber denen der XPS-Tiefenprofile und
wurden von den Autoren selbst als fehlerhaft bezeichnet. Mo¨gliche Ursachen sind eine falsch ange-
setzte Da¨mpfungskonstante und die Vernachla¨ssigung der Rauigkeit, die bei Winkeln um 0.1◦ zu
erheblichen Abschattungen in der Gro¨ßenordnung von 80% der Oberfla¨che [Bor97] fu¨hrt. Proble-
matisch ist auch, dass der kritische Winkel bei hohen Anregungsenergien E mit dem Faktor EK/E
sinkt und sehr klein werden kann (hier ca. 0.15◦).
Fast alle in diesem Abschnitt dargestellten Informationen u¨ber die Oxidation von FeCr-Oberfla¨chen
basieren auf destruktiven Untersuchungsmethoden an Proben, die ex situ oder unter UHV mit
gezielter Sauerstoffexposition oxidiert wurden. Eine oberfla¨chensensitive Methode, die in situ an
Luft und ohne Bescha¨digung der Proben pra¨zise Tiefenprofile der oberen ca. 10 nm liefert, ist
daher eine sinnvolle Erga¨nzung. Mit Hilfe von GIXAS kann die einsetzende Oxidation an Luft im
Temperaturbereich bis ca. 400◦C in kleinen Schritten mit in situ Messungen abgetastet werden. In
diesem Temperaturbereich ko¨nnen die Oxidationsmechanismen ohne den Einfluß der Segregation
im Volumen untersucht werden. Da offenbar der Cr-Gehalt im Volumen die Zusammensetzung der
Oxidschicht stark beeinflusst, wird in Kap. 6 der Cr-Gehalt in den Proben von 18 bis 43 Gew.-%
Cr variiert.
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5 Untersuchungen an Stahl
In diesem Kapitel werden Ergebnisse von Untersuchungen an kommerziell erha¨ltlichem Edelstahl
(Werkstoffnummer 1.4301) vorgestellt (vgl. Kap. 4). Die Proben wurden nach der Oberfla¨chen-
pra¨paration in einem Ofen (an Luft) ex situ auf verschiedene Temperaturen zwischen 320◦C und
900◦C erwa¨rmt, um sowohl Anlauffilme als auch Zunderschichten zu erhalten. Die Ro¨ntgenabsorpti-
on an den K-Kanten von Cr und Fe wurde in Reflexion unter streifendem Einfall (GIXAS) und mit
der Elektronenausbeutetechnik in Heliumgas (CEY: Conversion Electron Yield) gemessen. Dadurch
konnten Oxidschichten im Tiefenbereich von ca. 10 nm (GIXAS) bzw. ca. 100 nm (CEY) unter-
sucht werden. Zusa¨tzlich wurden einige typische Oberfla¨chen mit Hilfe eines optischen Mikroskops
abgebildet.
5.1 Voruntersuchungen zur Probenpra¨paration
Die untersuchten Stahlproben mit den Abmessungen 80x20x6 mm3 wurden aus einer Stange ge-
schnitten und beidseitig planparallel u¨berschliffen. Die Bezeichnung der Proben erfolgt mit den
Buchstaben A bis J. Fu¨r die Pra¨paration der Oberfla¨chen standen Schleifpapier der Ko¨rnungen 400
und 600 sowie eine Anlage zum elektrolytischen Polieren zur Verfu¨gung. Als Elektrolyt dient dabei
ein hochkonzentriertes Gemisch aus Phosphorsa¨ure und Schwefelsa¨ure mit verschiedenen Zusa¨tzen,
die den Wirkungsgrad verbessern. In diesem Abschnitt werden die Auswirkungen dieser beiden
Pra¨parationsverfahren im Hinblick auf die Messung unter streifendem Einfall diskutiert.
Prinzipiell sind durch einfaches Rund- bzw. Planschleifen nach DIN ISO 1302 Mittenrauwerte Ra,
d.h. mittlere Abstandsbetra¨ge zur mittleren Oberfla¨che, in der Gro¨ßenordnung von 30 bis 50 nm
erreichbar [Hoi88]. Mit zusa¨tzlichem Polierschleifen la¨sst sich Ra, je nach Aufwand, auf 10 nm und
bis hinunter zu 1 nm senken.
(a) mechanisch poliert (b) elektrolytisch poliert
Abbildung 5.1: Unterschiedlichen Oberfla¨chenabtragung bei mechanischem (a) und elektrolytischem
Polieren (b)
An den Proben A bis J wurden nach dem U¨berfra¨sen Mittenrauwerte Ra von 0.1-0.2 µm in La¨ngs-
richtung und von 0.3-0.4 µm quer dazu gemessen. Der Unterschied ist auf die La¨ngsrillen zuru¨ck-
zufu¨hren, die beim Fra¨sen entstehen. Probe A wurde ca. 90 Minuten lang mit Schleifpapier der
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Ko¨rnungen 400 und 600 geschliffen, um die La¨ngsrillen komplett zu entfernen. Anschließend lag
der Mittenrauwert Ra bei ca. 0.05 µm, nahe der unteren Grenze des Meßbereichs. Durch 10 Minuten
elektrolytisches Polieren bei 40 V und 18 A stieg Ra leicht an auf 0.08 µm und a¨nderte sich auch
nach weiteren 10 Minuten nicht mehr. Probe B besaß nach ca. 20 Minuten im elektrolytischen Po-
lierbad eine gla¨nzende, aber nicht gleichma¨ßig spiegelnde Oberfla¨che, die im Vergleich zu Probe A
deutlich glatter erschien. Der Mittenrauwert war jedoch mit ca. 0.11 µm nur wenig besser als im
unbehandelten Zustand. Durch weitere 25 Minuten elektrolytischen Polierens wurde der Mittenrau-
wert tendenziell wieder etwas schlechter. Die Erkla¨rung besteht darin, dass beim elektrolytischen
Polieren bevorzugt Spitzen, Kanten und Grate abgetragen werden (vgl. Abb. 5.1 b). Langwelli-
gere Wo¨lbungen bleiben dagegen erhalten und langfristig tritt die innere Struktur (Ko¨rnung) des
Werkstu¨cks hervor (z.B. bei den Proben B und C). Probe C ist nach 60 Minuten zwar optisch
sehr glatt, aber auch sichtbar gewo¨lbt. Die Kanten sind abgerundet und die Ko¨rnung ist klar zu
erkennen. Im Gegensatz dazu tra¨gt mechanisches Schleifen die Oberfla¨che in vertikaler Richtung im
Idealfall gleichma¨ßig ab, d.h.
”
langwellige“ Unebenheiten werden entfernt und
”
kurzwellige“ ent-
stehen (vgl. Abb. 5.1 a). Die Unterscheidung der lateralen Strukturen erfolgt im Sinne der Streuung
unter kleinen Winkel durch den Vergleich mit der ersten Fresnel-Zone (vgl. Kap. 2), d.h. Struk-
turen im Millimeterbereich sind sicher langwellig und Ausdehnungen im Mikrometerbereich sind
kurzwellig und tragen nicht zur Wo¨lbung bei.
Abbildung 5.2: Vergro¨ßerung des effektiven Einfallswinkels und Abschattung durch Wo¨lbung der
Probenoberfla¨che
Beim Schleifen von Hand kann durch den kaum vermeidbaren sta¨rkeren Andruck an den Enden
a¨hnlich wie beim elektrolytischen Polieren eine konvexe Wo¨lbung der Probe erzeugt werden. Die
Wo¨lbung kann den effektiven Winkel zwischen dem Strahl und einem Oberfla¨chensegment ver-
gro¨ßern (vgl. Abb. 5.2). Dadurch wird der kritische Winkel lokal u¨berschritten und die Eindring-
tiefe steigt schnell an (vgl. Abb. 2.17). Beispielsweise muss der Kru¨mmungsradius mehr als 200 m
betragen, um die Winkelzunahme auf der gesamten Probe unter 0.02◦ zu halten. Zusa¨tzlich sinkt
durch Wo¨lbung die Gesamtreflektivita¨t, da bis maximal 50% der Probenoberfla¨che im Schatten
liegen (zur Berechnung der Abschattung vgl. [Bor97]).
Der Vergleich der Proben D, G, F, B und C zeigt (Tab. 5.1), dass zunehmend langes elektroly-
tisches Polieren die Reflektivita¨t I/I0 (Messwerte ohne apparative Korrektur oder Normierung)
bei 0.2◦ zuna¨chst gegenu¨ber dem unbehandelten Zustand (Probe D) verbessert. Bei mehr als ca.
10 Minuten Dauer nimmt die Reflektivita¨t wieder ab. Die hier angegebenen Reflektivita¨ten sind als
relative Angaben zu verstehen, da sie nicht um apparative Effekte bereinigt wurden. Beispielsweise
betra¨gt I/I0 fu¨r den direkten Strahl ca. 30-40%. Mechanisches Schleifen fu¨hrt zu deutlich besseren
Ergebnissen, wobei auch hier durch lange Bearbeitung und ungleichma¨ßigen Andruck vermutlich
eine Wo¨lbung entsteht, welche die Reflektivita¨t senkt. Bei Probe A wird durch 20-minu¨tiges elektro-
lytisches Polieren die Reflektivita¨t gegenu¨ber dem geschliffenen Zustand verschlechtert. Insgesamt
ist elektrolytisches Polieren im Hinblick auf GIXAS-Messungen weniger geeignet.
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Probe mech. pol. elektr. pol. I / I0 [10
−3] Rautiefe Ra
[µm]
A 400, 600 20 Min. 10-20 0.08
B 45 Min. 10 0.12
C 60 Min. 4-5 0.20
D 3 0.15
E 400, 600 (kurz) 50
F 10 Min. 20-30
G 5 Min. 20-30
H 400, 600 (mittel) 60
I 400, 600 (lange) 20
J 400, 600 (lange) 20
Tabelle 5.1: Vergleich der reflektierten Intensita¨ten I/I0 (ohne apparative Korrektur) bei Energien
unterhalb der K-Kanten fu¨r mechanisch und elektrolytisch polierte Proben. Die Werte
bei Cr-K und Fe-K sind jeweils sehr a¨hnlich.
5.2 Referenzen
Fu¨r die XANES-Analyse von Ro¨ntgenabsorptionsspektren werden Referenzspektren von bekann-
ten Substanzen zum Vergleich herangezogen. Die Mo¨glichkeit der Zerlegung gemessener Spektren
zusammengesetzter Substanzen in Referenzkomponenten basiert auf der Additivita¨t des Absorp-




Fu¨r den Vergleich mit den in dieser Arbeit gemessenen Ro¨ntgenabsorptionsspektren wurden zahlrei-
che Transmissionsspektren verwendet, die im Bonner Synchrotronlabor gemessen wurden. Aus den
Transmissionsspektren wurden mit dem in Kapitel 2 beschriebenen Verfahren die Reflektivita¨ten fu¨r
verschiedene Einfallswinkel und eine große Bandbreite von Rauigkeiten berechnet. Dieser Ansatz
ist deutlich flexibler als die direkte Messung von GIXAS Referenzspektren an Oxidoberfla¨chen.
Bei der Messung von GIXAS Referenzspektren treten die gleichen Probleme mit der Pra¨parati-
on der Oberfla¨chen auf wie bei der Messung von Referenzen mittels XPS [Wan82]. Insbesondere
ko¨nnen sich an den Oberfla¨chen der oxidischen Referenzsubstanzen Oxidfilme einer abweichenden
Zusammensetzung bilden.
Eine U¨bersicht von Spektren an der Cr K-Kante von Substanzen, in denen Chrom in den Oxida-
tionsstufen 0 und II bis VI vorliegt, wird in Abb. 5.3 gezeigt [Pan95]. Von besonderem Interesse
sind α-Cr (bcc) und Cr2O3. Bei diesen Spektren ist zu beachten, dass sie vor der Verbesserung der
Strahlfu¨hrung des Elektronenstrahls in ELSA an Strahlrohr BN3 gemessen wurden (vgl. Kap. 3).
Im Vergleich mit den Spektren aus [Gru83] wird deutlich, dass bei Cr2O3 nicht alle Strukturen
aufgelo¨st werden konnten, wa¨hrend α-Cr unproblematisch ist. Daher wurde Cr2O3 in Pulverform
mit dem neuen Drehtisch am Monochromator von BN2 noch einmal gemessen (vgl. Kap. 3). Die
Verbesserung der Auflo¨sung ist in Abb. 5.4 im direkten Vergleich dargestellt. Als weitere Referenzen
wurden eine Folie aus Austenitstahl, die typischerweise als Eichfolie fu¨r Cr eingesetzt wird, sowie
pulverfo¨rmiges Chromit (FeCr2O4) in Transmission gemessen (vgl. Abb. 5.4). Die Eichung an der
Cr K-Kante wird so gewa¨hlt, dass der 1. Wendepunkt im Spektrum der austenitischen Stahlfolie
(fcc) bei 5989 eV liegt. Die Eichspektren und deren Ableitung sind nicht identisch mit α-Cr. Der
1. Wendepunkt in den Spektren der Stahlfolie liegt aber an der gleichen Stelle wie bei α-Cr.
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Die Fe-K Referenzspektren wurden an einer Fe-Folie (bcc) sowie frisch pra¨parierten Pulverproben
der Oxide FeO, Fe3O4, Fe2O3 und FeCr2O4 am Strahlrohr BN2 vor dem Austausch des Drehtisches
nachgemessen (vgl. Kap. 3). Fu¨r α-Fe (bcc) und Fe3O4 stimmen diese Spektren gut mit vorhan-
denen Spektren von BN3 u¨berein. Bei Fe2O3 besitzt das vorhandene Spektrum eine etwas bessere
Auflo¨sung und bei FeO (Wu¨stit) das neue. Der Vergleich mit Spektren von Fe, FeO und Fe2O3 aus
[Gru83] zeigt, dass alle Strukturen im Nahkantenbereich gut aufgelo¨st wurden. Die verwendeten
Referenzspektren, inklusive der Austenitstahlfolie und der Chromitprobe, sind in Abb. 5.5 darge-
stellt. Die Eichung an der Fe K-Kante wird so gewa¨hlt, dass der 1. Wendepunkt im Spektrum von
α-Fe bei 7112 eV liegt.
Abbildung 5.3: Cr-K Transmissionsspektren verschiedener Substanzen fu¨r die Oxidationsstufen 0
und II bis VI von Cr [Pan95]
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Abbildung 5.4: Auswahl von Cr-K Transmissionsspektren als Referenzen. Cr2O3 wurde mit verbes-
serter Auflo¨sung neu gemessen
Substanz Fe Fe2O3 Cr Cr2O3
Kritischer Winkel θ1c
- berechnet nach (2.40) fu¨r σ=0 nm 0.39◦ 0.36◦ 0.46◦ 0.45◦
- graphisch bestimmt fu¨r σ=2 nm 0.37◦ 0.35◦ 0.42◦ 0.40◦
Tabelle 5.2: Kritische Winkel einiger Referenzsubstanzen
Der kritische Winkel fu¨r Totalreflektion (vgl. Kap. 2) unterscheidet sich fu¨r die verschiedenen Re-
ferenzsubstanzen nur wenig. Mit zunehmender Rauigkeit sinkt der effektive kritische Winkel, so
dass bei gleich bleibendem Einfallswinkel die mittlere Eindringtiefe steigt (vgl. Abb. 5.6). Wenn die
Photonenenergie die Absorptionskante u¨berschreitet, dann sinkt die Reflektivita¨t und der effektive
kritische Winkel nimmt ab (vgl. Abb. 2.11). Dieser Effekt wird mit zunehmendem Legierungsanteil
des absorbierenden Elements sta¨rker. Umgekehrt betrachtet steigt der kritische Winkel beispiels-
weise an der Fe K-Kante, wenn der Cr-Gehalt im Oxid gro¨ßer wird. Die mit (2.40) berechneten
Werte fu¨r die wichtigsten Substanzen sind in Tabelle 5.2 aufgelistet. Zudem wurden die kritischen
Winkel fu¨r die reinen Substanzen mit einer rms-Rauigkeit von σ = 2 nm wie in Abb. 5.6 graphisch
bestimmt (vgl. Tab. 5.2).
Gleichzeitig fu¨hrt die zunehmende Rauigkeit zu Strukturvera¨nderungen im Kantenbereich und einer
Verflachung der Spektren, die in Abb. 5.7 am Beispiel von Fe2O3 illustriert wird.
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Abbildung 5.5: Fe-K Transmissionsspektren von Eisen, Eisenoxiden und Chromit.
Abbildung 5.6: Abnahme des kritischen Winkels von (Fe80Cr20)2O3 bei 5970 eV (Cr-K) fu¨r steigende
Rauigkeiten σ= 0 nm, 8 nm und 14 nm. Die Kreise markieren Messwerte von Probe E
vor der Oxidation
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Abbildung 5.7: Umgerechnete Fe-K GIXAS Spektren bei 0.2◦ Einfallswinkel zur Illustration der
Verflachung bei zunehmender Rauigkeit σ. Zum Vergleich das Transmissionsspek-
trum
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5.3.1 GIXAS-Messungen bei verschiedener Oberfla¨chenpra¨paration
Die Proben A, B und D (vgl. Tab. 5.1) wurden an der Cr K-Kante bei einem Winkel von 0.2◦ unter
streifendem Einfall gemessen (vgl. Abb. 5.8). Die reflektierte Intensita¨t I lag dabei in der Gro¨ßenord-
nung von 1-10 pA, d.h. einen Faktor von 10 bis 100 u¨ber dem Untergrund. Die Spektren enthalten
einige Prozent Rauschen. Der Vergleich mit einem umgerechneten Cr-K Reflexionsspektrum von
Austenitstahl in Abb. 5.8 (a) zeigt eine gute U¨bereinstimmung. Daher muss angenommen werden,
dass das Signal u¨berwiegend aus dem Substrat stammt und die Messungen nicht hinreichend ober-
fla¨chensensitiv waren, um eine Passivschicht nachzuweisen (erwartet werden ca. 2 nm, vgl. Kap. 4).
Wa¨hrend die Reflektivita¨t der Proben B und D deutlich geringer ist als bei Probe A, ist die relative
Abnahme vom Vorkanten- zum Nachkantenbereich in allen Fa¨llen sehr a¨hnlich. Mit zunehmender
Rauigkeit sollte diese Abnahme jedoch sta¨rker ausfallen. Dieser Widerspruch weist darauf hin, dass
nicht nur die Rauigkeit, sondern auch Abschattungs- oder Wo¨lbungseffekte die Reflektivita¨t beein-
flussen. Allgemein sind die Strukturen, wie fu¨r ausgepra¨gte Rauigkeit zu erwarten, stark verflacht
(vgl. Abb. 5.7).
Ein a¨hnliches Bild ergibt sich bei den Fe-K Spektren der Proben A, C und D (vgl. Abb. 5.9), deren
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Reflektivita¨t in dieser Reihenfolge abnimmt. Auch hier ist die relative Abnahme vom Vorkanten-
zum Nachkantenbereich a¨hnlich. Die Strukturen entsprechen dem Austenit (vgl. Abb. 5.9 b). Die
sehr hoch gezogene Vorkantenschulter bei den Proben C und D ist teilweise auf die starke Da¨mpfung
der Nachkantenstrukturen zuru¨ckzufu¨hren. Hinzu kommt, dass bei gewo¨lbten Proben der effektive
Einfallswinkel steigt (vgl. Abb. 5.2). Dies fu¨hrt, insbesondere bei Probe C, ebenfalls zu einem
Anstieg der Vorkantenschulter (vgl. Abb. 5.9).
Abbildung 5.8: Cr-K GIXAS-Spektren der Proben A, B und D dargestellt als Reflektivita¨t R (a)
und normiert als 1-R (b). Zum Vergleich dient in (b) das Transmissionsspektrum
von Austenitstahl
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Insgesamt scheint eine ungu¨nstige Mischung aus totalreflektierenden und anderen, z.B. gewo¨lbten
oder geneigten Segmenten an der Oberfla¨che den Nachweis der spontan gebildeten Passivschicht
zu verhindern. Dabei ist zu beachten, dass fu¨r Einfallswinkel oberhalb des kritischen Winkels die
Eindringtiefe schnell auf Werte von 100 nm und mehr ansteigt (vgl. Abb. 2.17). Elektrolytisches
Polieren ist als Oberfla¨chenbehandlung fu¨r Messungen unter streifendem Einfall somit eher unge-
eignet. Zur Vermeidung von Wo¨lbungseffekten sollte die Dauer der Bearbeitung bei den genannten
Bedingungen deutlich unter 10 Minuten liegen.
Abbildung 5.9: Fe-K GIXAS-Spektren der Proben A, C und D dargestellt als Reflektivita¨t R (a)
und normiert als 1-R (b). Zum Vergleich dient in (b) das Transmissionsspektrum
von Austenitstahl
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5.3.2 Messungen nach Oxidation bei 650◦C bis 900◦C
Im ersten Oxidationsexperiment wurde die maximal zu erwartende Oxidschichtdicke ermittelt. Dazu
wurden die elektrolytisch bzw. mechanisch polierten Proben F und H (vgl. Tab. 5.1) gemeinsam
bei 650◦C in einen Ofen gelegt und in Luft mit linearer Rampe in 40 Minuten auf 900◦C erwa¨rmt.
Anschließend wurden die sichtbar oxidierten Proben durch ein hochauflo¨sendes optisches Mikroskop
vergro¨ßert fotographiert (vgl. Abb. 5.10).
Probe F war stark oxidiert und ca. 20% der Oberfla¨che waren ausgehend von den Ra¨ndern mit
braun-grauem Zunder bedeckt (runde Struktur im Zentrum von Abb. 5.10 a). Die braune Fa¨rbung
ist ein Hinweis auf Fe2O3 (vgl. Tab. 4.3). Die u¨brige Fla¨che war leicht blau-grau angelaufen und
zeigte punktuell und an den Ra¨ndern der braun-grauen Schichten eine helle, gelbe Verfa¨rbung.
Letztere stammt entweder von Nickel, das sich unter der transparenten Oxidschicht geringfu¨gig
anreichert [Bor95], oder von einer Mischung aus Cr2O3 (gru¨n) und Fe2O3 (rot-braun) (vgl. Tab. 4.3
und 4.4). Die Dicke der weitgehend strukturlosen Zunderschicht ließ sich mit dem Mikroskop zu
ca. 2-3 µm bestimmen. Keimzellen der Zunderschicht waren an vielen Stellen zu beobachten.
Probe H war gleichma¨ßig grau und gelb gesprenkelt (vgl. Abb. 5.10b). Die Oberfla¨che war an
einzelnen Stellen von Lochfraß und von zahlreichen Riefen (dunkle Geraden Abb. 5.10b) durchsetzt,
d.h. die Folgen des mechanischen Polierens waren noch sichtbar. Das Wachstum der Oxidkeime
erfolgte homogen u¨ber die Oberfla¨che verteilt.
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a b
Abbildung 5.10: Mikroskopaufnahmen der bei 650 bis 900◦C oxidierten elektrolytisch bzw. mecha-
nisch polierten Proben F (a) und H (b).
Beide Proben wurden vor und nach der Oxidation an den K-Kanten von Fe und Cr mittels GIXAS
und CEY untersucht.
Die Spektren von Probe F vor der Oxidation entsprechen in allen vier Fa¨llen dem nicht oxidierten
Austenit (vgl. Abb. 5.11 und 5.12), was vor allem an der charakteristischen Doppelstruktur der
Austenitspektren bei 6005 eV und 6013 eV sowie bei 7126 eV und 7136 eV zu erkennen ist. Eine
numerische Anpassung des Cr-K CEY-Spektrums im Bereich von 5985 eV bis 6030 eV ergibt einen
Anteil von 10% Cr2O3 gegenu¨ber 90% Austenit, wobei der Oxidanteil mit einem Fehler von ca.
15-20% behaftet ist. Als weitere Cr-Referenzen wurden α-Cr, CrO2 und Chromit angepasst, was
zu geringen Anteilen fu¨hrte, die jeweils unter dem angegebenen Fehler lagen.
Bei den GIXAS Spektren sind eine leichte Verflachung und eine erho¨hte Vorkantenschulter, die
wahrscheinlich durch Wo¨lbung bedingt ist, zu beobachten. Vor der numerischen Anpassung von
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GIXAS Spektren mu¨ssen zuna¨chst die geeigneten Referenzen sowie deren Rauigkeit und effektiver
Einfallswinkel ermittelt werden. Hinweise zur Auswahl der Referenzsubstanzen ergeben sich u.a.
aus den CEY-Messungen und der Lage der charakteristischen Strukturen im Nahkantenbereich.
Bei letzteren ist zu beachten, dass sich die Lage der Peaks in Folge von Rauigkeit und Wo¨lbung
Abbildung 5.11: Fe-K GIXAS (a) und CEY Spektren (b) von Probe F nach dem elektrolytischen
Polieren und nach der Oxidation im Vergleich mit α-Fe, Austenit und Fe2O3. (a)
entha¨lt zusa¨tzlich die Fit-Kurven
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vera¨ndert. Besonders bei den Fe-K Spektren sind Verschiebungen zu niedrigeren Energien zu er-
warten, die in der Gro¨ßenordnung von 1 eV liegen ko¨nnen (vgl. Kap. 2).
Abbildung 5.12: Cr-K GIXAS (a) und CEY Spektren (b) von Probe F nach dem elektrolytischen
Polieren und nach der Oxidation im Vergleich mit α-Cr, Austenit und Cr2O3
5.3 Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie an Stahloberfla¨chen 63
Im Bereich von 7108 eV bis 7145 eV wurden Austenit und Fe2O3 mit einer Rauigkeit von σ=10 nm
sowie mit einem durchWo¨lbung erho¨hten effizientem Einfallswinkel von 0.28◦ fu¨r den Fit verwendet.
Das Resultat sind 93% Austenit und 7% Fe2O3, wobei der Fehler bei ca. 10-20% (absolut) liegt.
Fehlerquellen sind neben der numerischen Anpassung auch die Wahl der Bereichsgrenzen und der
Parameter fu¨r die Referenzen. Wa¨hrend eine Verschiebung der Bereichsgrenzen um einige 5 bis
10 eV die Anteile nur um wenige Prozent vera¨ndert, ko¨nnen die Auswirkungen von Rauigkeit und
Wo¨lbung bei nicht korrekt gewa¨hlten Parametern zu Abweichungen der Fit-Anteile von deutlich
u¨ber 10% fu¨hren. Im Bereich 5988 eV bis 6030 eV fu¨r Cr-K ergab die Anpassung mit Austenit
(σ=10 nm, 0.28◦) und Cr2O3 (σ=10 nm, 0.28
◦) ein Verha¨ltnis von 89% zu 11%. Vor der Oxidation
besteht somit kein signifikanter Unterschied zwischen den Oxidanteilen bei Cr-K und Fe-K. Da die
zu erwartende 2 nm dicke Passivierungsschicht in den GIXAS Spektren nur ansatzweise nachweisbar
ist, liegt die effektive Eindringtiefe hier offenbar deutlich u¨ber dem optimalen Wert von ca. 3.5 nm
(vgl. Abb. 2.17).
Nach der Oxidation weisen die CEY-Spektren, fokussiert auf den nicht verzunderten Bereich
der Oberfla¨che, einen Oxidationsgrad von ca. 33% fu¨r Fe-K und ca. 67% fu¨r Cr-K auf. Die
GIXAS-Spektren von Probe F entsprechen fast vollsta¨ndig den Referenzen Fe2O3 bzw. Cr2O3
(vgl. Abb. 5.11 und 5.12). Da ca. 80% der Oberfla¨che nicht von dickem Zunder bedeckt sind, der
wahrscheinlich zudem schlechter reflektiert, charakterisieren die GIXAS Spektren die blau-grau an-
gelaufene Fla¨che. Die Anpassung ergibt einen Oxidanteil von 94% bei Cr und 81% bei Fe. Aus dem
geringeren Anteil des Austenitsubstrats bei den GIXAS-Spektren la¨sst sich zuna¨chst schließen, dass
die Informationstiefe der GIXAS-Spektren zwar nicht ideal ist, aber immer noch deutlich geringer
als der fu¨r CEY typische Wert von 100-150 nm [Jim97]. Die Dicke der Oxidschicht betra¨gt grob
mit Hilfe der CEY Daten gescha¨tzt 40 nm [Jim97], was gleichzeitig ein Maß fu¨r die Obergrenze
der Eindringtiefe bei GIXAS darstellt. Bemerkenswert ist, dass Cr sta¨rker oxidiert wurde als Fe,
d.h. im Temperaturbereich von 650◦C bis 900◦C wurde bevorzugt Cr2O3 gebildet. Da im Falle
einer Schichtabfolge Fe-Oxid |Cr-Oxid |Substrat das Signal vom Substrat durch die Cr-Oxidschicht
geda¨mpft wird, kann die Fe2O3-Schicht deutlich du¨nner sein als das Verha¨ltnis von Fe
3+ zu Fe
im Spektrum mit Blick auf die Oxidation einphasiger Metalle [Jim97] suggeriert. Ebenso wird
bei starker Cr-Anreicherung im Oxid das Verha¨ltnis Cr3+ zu Cr steigen, so dass die Schichtdicke
u¨berscha¨tzt wird. Der Wert von ca. 40 nm ist daher nur als grobe Abscha¨tzung der oberen Grenze
zu sehen.
Die Spektren von Probe H zeigen bereits vor der Wa¨rmebehandlung eine Abweichung vom Auste-
nitspektrum (vgl. Abb. 5.11 und 5.12). Fu¨r das Cr-K Yield-Spektrum (CEY) ergibt die Anpassung
bei großem Fehler ca. 28% α-Cr, 45% Austenit und 27% Cr2O3. Bei starker Cr-Anreicherung im
Oxid kann dieses Verha¨ltnis von Cr3+ zu Cr einer wenige Nanometer dicken Oxidschicht zugeord-
net werden. Zusa¨tzlich zur Oxidschicht ist eine bcc-Phase entstanden, deren mittlere Dicke in der
Gro¨ßenordnung von 20 bis 40 nm liegt [Jim97]. Die Entstehung von α-Fe und α-Cr an mechanisch
polierten Austenitstahloberfla¨chen wird an den Proben I und J noch genauer untersucht und dort
diskutiert (vgl. Kap. 5.3.5). Bei der Anpassung des Fe-K GIXAS-Spektrums lassen sich α-Fe und
10% Austenit (beide mit σ=10 nm und Einfallswinkel 0.2◦) nur schwer trennen und der Anteil von
Fe2O3 (σ=12 nm und Einfallswinkel 0.2
◦) ist verschwindend gering. Eine Zerlegung in α-Fe und
Austenit allein zeigt ein Verha¨ltnis von 90 zu 10%. Das Cr-K GIXAS-Spektrum besteht aus ca. 40%
α-Cr, ca. 2% Austenit (beide σ=10 nm und Einfallswinkel 0.2◦) und ca. 58% Cr2O3 (σ=12 nm und
Einfallswinkel 0.28◦). Die Informationstiefe der GIXAS-Spektren reicht somit nur geringfu¨gig in das
Austenitsubstrat hinein. Die spontan an Luft gebildete und evtl. durch die Wa¨rmeentwicklung und
die Oberfla¨chendeformation beim mechanischen Polieren begu¨nstigte Passivierungsschicht besteht
also u¨berwiegend aus Cr2O3. Die Schichtdicke kann mit Blick auf Abb. 2.24 unter Vernachla¨ssigung
der Cr-Anreicherung und der erho¨hten Eindringtiefe grob auf 1-2 nm abgescha¨tzt werden. Beim
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Vergleich der Ergebnisse von GIXAS und CEY ist zu beachten, dass bei GIXAS fast die gesamte
Oberfla¨che beleuchtet wird, wogegen bei CEY nur ein Strahlfleck von ca. 10 x 0.5 mm vorliegt. In
letzterem Fall besteht die Mo¨glichkeit, eine nicht repra¨sentative Stelle der Oberfla¨che zu treffen,
z.B. eine Schleifriefe oder eine besonders stark oxidierte Zone. Ein Hinweis darauf ist auch der im
Cr-K CEY-Spektrum leicht gesto¨rte Untergrund, der durch eine Strahlbewegung im Bereich einer
Oberfla¨chenanomalie entstanden sein ko¨nnte.
Nach der Oxidation betra¨gt der Oxidanteil in den Yield-Spektren ca. 76% bei Cr-K und 19% bei
Fe-K, so dass die Oxidschichtdicke in der Gro¨ßenordnung von 20 bis 40 nm liegt [Jim97]. Die bcc-
Phase tritt nur bei Fe mit einem Anteil von ca. 16% auf, wobei auch hier α-Fe und Austenit nur
schwer trennbar sind. In den GIXAS-Spektren sind fast nur noch Cr2O3 bzw. Fe2O3 enthalten (vgl.
Abb. 5.11 und 5.12). Die Zerlegung liefert eine Zusammensetzung aus 0% α-Cr, 7% Austenit und
93% Cr2O3 sowie fu¨r Fe-K 16% α-Fe, 0% Austenit und 84% Fe2O3. Die vorher vorhandene α-Cr-
Schicht ist offenbar vollsta¨ndig in Cr2O3 umgewandelt worden. Dass α-Fe dagegen noch nachweisbar
ist, la¨sst sich dadurch erkla¨ren, dass weniger Fe-Oxid als Cr-Oxid gebildet wurde.
Probe Modus α-Cr [%] Austenit [%] Cr2O3 [%] α-Fe [%] Austenit [%] Fe2O3 [%]
F CEY — 90 10
F-ox CEY — 33 67 — 67 33
F GIXAS — 89 11 — 93 7
F-ox GIXAS — 6 94 — 19 81
H CEY 28 45 27
H-ox CEY 0 24 76 16 65 19
H GIXAS 40 2 58 90 10 0
H-ox GIXAS 0 7 93 16 0 84
Tabelle 5.3: U¨bersicht der Ergebnisse der numerischen Zerlegungen fu¨r die Proben F und H
Eine U¨bersicht der Ergebnisse findet sich in Tabelle 5.3. Der Vergleich der Cr-K CEY-Spektren vor
der Oxidation zeigt, dass zu Beginn bei Probe H mehr Oxid vorhanden ist als bei der elektrolytisch
polierten Probe F. Die bessere Reflektivita¨t von Probe H (vgl. Tab. 5.1) weist darauf hin, dass hier
bei den GIXAS Spektren eine geringere Informationstiefe gegeben ist. Dies erschwert den direkten
Vergleich der GIXAS Spektren. Auch hier zeigt Probe H deutlich mehr Cr-Oxid. Bemerkenswert
ist, dass bei der mechanisch polierten Probe H eine Schicht aus α-Cr und α-Fe auftrat.
Nach der Oxidation bei 650◦C bis 900◦C ist im nicht verzunderten Bereich der Oberfla¨che in
den CEY-Spektren zu erkennen, dass sich auf Probe H etwas mehr Cr-Oxid und weniger Fe-Oxid
gebildet als auf Probe F. Die Yield-Spektren der beiden Proben zeigen bei gleicher Informationstiefe
jeweils vergleichbare Oxidanteile. In den GIXAS-Spektren sind die Oxidanteile sehr a¨hnlich, was
wiederum auf die geringere Informationstiefe bei Probe H zuru¨ck zu fu¨hren ist. Der auf Probe F
(vgl. Abb. 5.10 a) ausgepra¨gte Zunder mit inselfo¨rmigen Keimzellen ist wahrscheinlich durch die
geringere Diffusion im Bereich der Oberfla¨che zu erkla¨ren, die eine Oxidation nur an Fehlstellen
und Korngrenzen zula¨sst. Das mechanische Polieren von Probe H (vgl. Abb. 5.10 b) hat durch
die Deformation der Oberfla¨che die Diffusivita¨t dagegen offenbar erho¨ht und so die gleichma¨ssige
Oxidbildung gefo¨rdert (vgl. [Gra00]).
Hinweise auf die Entstehung von Spinellen, z.B. Chromit oder Fe3O4, die man bei Temperaturen
oberhalb von ca. 900◦C erwartet (vgl. Kap. 4), sind in den Spektren nicht zu erkennen.
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Abbildung 5.13: Fe-K GIXAS (a) und CEY Spektren (b) von Probe H nach dem mechanischen
Polieren und nach der Oxidation im Vergleich mit α-Fe, Austenit und Fe2O3
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Abbildung 5.14: Cr-K GIXAS (a) und CEY Spektren (b) von Probe H nach dem mechanischen
Polieren und nach der Oxidation im Vergleich mit α-Cr, Austenit und Cr2O3
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5.3.3 Messungen nach Oxidation bei 650◦C
Um das Einsetzen der Oxidation zu dokumentieren, wurde die vorab 5 Minuten lang elektropolierte
Probe G (vgl. Tab. 5.1) fu¨r 7 Minuten bei 650◦C geheizt. Anschließend besitzt die Probe eine gold-
gelbe Fa¨rbung mit vereinzelten roten Flecken. Unter dem Mikroskop lassen sich eine gleichma¨ssige,
großfla¨chige gelbe To¨nung sowie feine rote Punkte und Linien unterscheiden, die sich an den ver-
bliebenen Schleifriefen orientieren (vgl. Abb. 5.15). Die roten Strukturen treten in einigen Bereichen
versta¨rkt auf (dunklere Zonen) und werden aufgrund der Farbe Fe2O3 zugeordnet (vgl. Tab. 4.3).
Die gelbe Fa¨rbung (helle Bereiche) stammt von angereichertem Nickel oder von gleichzeitig gebil-
detem Cr2O3 (gru¨n) und Fe2O3 (rot-braun).
20 µm
Abbildung 5.15: Mikroskopaufnahme der bei 650◦C oxidierten mechanisch polierten Probe G.
Vor der Oxidation von Probe G weichen die Spektren von Cr-K GIXAS und CEY (vgl. Abb. 5.16)
mit einem Oxidanteil von 15% bzw. 17% nur geringfu¨gig von der Austenitreferenz ab. Die Parameter
der numerischen Anpassungen entsprechen denen von Probe F, die a¨hnlich bearbeitet wurde. Die
Oxidschichtdicke kann damit auf weniger als 20 nm gescha¨tzt werden [Jim97].
Probe Modus α-Cr [%] Austenit [%] Cr2O3 [%] α-Fe [%] Austenit [%] Fe2O3 [%]
G CEY — 83 17
G-ox CEY — 90 10
G GIXAS — 85 15 —
G-ox GIXAS — 31 69 — 34 66
Tabelle 5.4: U¨bersicht der Ergebnisse der numerischen Zerlegungen fu¨r Probe G
Nach der Oxidation bei 650◦C weist das Fe-K CEY-Spektrum einen geringen Oxidationsgrad von
ca. 10% auf (vgl. Abb. 5.16). Im Fe-K GIXAS Spektrum liegt ein ho¨herer Oxidanteil von ca.
66% vor, d.h. die Informationstiefe von CEY ist auch hier gro¨ßer als bei GIXAS. Zusa¨tzlich wird
der Beitrag des Substrats wahrscheinlich durch eine Cr-reiche Oxidschicht geda¨mpft, wogegen sich
das Fe-Oxid direkt an der Oberfla¨che befindet. Der Oxidanteil im Cr-K GIXAS Spektrum (vgl.
Abb. 5.17) hat mit ca. 69% in etwa den gleichen Wert. Insgesamt liegen Fe2O3 und Cr2O3 somit
in a¨hnlicher Menge vor. Der Beitrag des insel- bzw. linienfo¨rmig aufgewachsenen Fe2O3 (dunkle
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Strukturen in Abb. 5.15) zum Gesamtoxid kann nicht separat bestimmt werden. Daher la¨sst sich
lediglich qualititativ feststellen, dass der Oxidfilm in der u¨brigen Fla¨che mehr Cr als Fe entha¨lt.
Abbildung 5.16: Cr-K GIXAS (a) und CEY Spektren (b) von Probe G nach dem mechanischen
Polieren und nach der Oxidation bei 650◦C im Vergleich mit Austenit und Cr2O3
Eine Temperatur von 650◦C ist also ausreichend, um Anlauffilme in der Gro¨ßenordnung von ca. 10-
20 nm Dicke herzustellen, die auch unter nicht idealen Bedingungen in den GIXAS Spektren deutlich
sichtbar sind. Daru¨ber hinaus wurde die Passivierungsschicht durchbrochen und Keimbildung von
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Fe2O3 an der Oberfla¨che setzte ein. Die bei Probe F beobachtete dicke Zunderschicht entstand
dagegen erst bei ho¨heren Temperaturen (wie bei Austenitstahl zu erwarten, vgl. Kap. 4).
Abbildung 5.17: Fe-K GIXAS (a) und CEY Spektren (b) von Probe G nach dem mechanischen
Polieren und nach der Oxidation bei 650◦C im Vergleich mit Austenit und Fe2O3
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5.3.4 Messungen nach Oxidation bei 320◦C bis 600◦C
Der Temperaturbereich oberhalb 320◦C wird mit den elektrolytisch bzw. mechanisch polierten
Proben A und E (vgl. Tab. 5.1) in mehreren Schritten abgetastet, um die Temperatur zu bestimmen,
ab der eine sichtbare Oxidation der Proben auftritt. Die Oxidation erfolgt ex situ an Luft in einem
Ofen.
Die Oxidationsschritte von Probe A sind in Tabelle 5.5 dargestellt. Ab Oxidationsschritt A-os4
(550◦C) ist eine leichte Gelbfa¨rbung zu bemerken. Die gemessene Reflektivita¨t I/I0, die direkt vor
der Cr bzw. Fe K-Kante jeweils einen a¨hnlichen Wert hat, nimmt zuna¨chst leicht zu und sinkt erst
ab Oxidationsschritt A-os8. Bei A-os9 hat die Probe eine goldgelbe Farbe angenommen, die nach A-
os10 noch dunkler ist und von zahlreicheren roten Flecken durchzogen wird. Unter dem Mikroskop
wird sichtbar, dass die rote Fa¨rbung wie bei Probe G durch feine insel- und linienfo¨rmige Strukturen
entsteht (dunkle Linien in Abb. 5.18 b). Ein Teil der Linien beschreibt ein wabenfo¨rmiges Muster,
das wahrscheinlich den Korngrenzen folgt. Weitere Linien sind entlang der Schleifriefen entstanden.
Die roten Strukturen haben eine vertikale Ausdehnung von weniger als 1 µm. Abb. 5.18 (a) zeigt
einen ungewo¨hnlich großen schwarzen Krater, der ca. 2-5 µm tief ist.
µm20 µm20
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Abbildung 5.18: Zwei Mikroskopaufnahmen der bei bis zu 600◦C oxidierten elektrolytisch polierten
Probe A: (a) ein ungewo¨hnlich großer Krater, (b) ein typischer Ausschnitt der
Oberfla¨che.
Die Fe-K CEY-Spektren von A-os4, A-os5 und A-os8 zeigen keine wesentliche Abweichung von der
Austenitreferenz und voneinander (vgl. Abb. 5.19 b). Tendenziell ist ein Einsetzen der Oxidation
bei A-os8 zu beobachten. Die Resultate der numerischen Anpassung finden sich in Tabelle 5.6. An
der Fe K-Kante entspricht das GIXAS-Spektrum an Probe A zu Beginn, bei A-os1, fast reinem
Austenit (vgl. Abb. 5.19 a). Fu¨r die Anpassung wurden Austenit mit einer Rauigkeit von σ=10 nm
und bei 0.28◦ Einfallswinkel sowie Fe2O3 mit σ=8 nm und ebenfalls 0.28
◦ Einfallswinkel verwendet.
Bei A-os4, d.h. bei 550◦C, ist mit ca. 29% Anteil ein deutlicher Ansatz von Oxidation zu erkennen.
Im Vergleich mit den CEY-Spektren wird die geringere Informationstiefe der GIXAS-Spektren
sichtbar (vgl. Abb. 5.19 a, b). Bis A-os7 vera¨ndern sich die Fe-K GIXAS-Spektren praktisch nicht
mehr, d.h. eine Reaktionszeit von 5 Minuten bei 550◦C war fu¨r die Oxidation ausreichend. Erst
bei ho¨herer Temperatur, bei A-os8, tritt mit ca. 37% eine weitere Zunahme des Oxidanteils auf.
Bei A-os9 und bei A-os10 betra¨gt der Oxidationsgrad ca. 59% bzw. 54%. Obwohl I/I0 von A-os9
zu A-os10 deutlich sinkt, was auf eine fortschreitende Reaktion hindeutet, bleibt der Oxidanteil im
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Fe-K GIXAS-Spektrum fast unvera¨ndert. Eine mo¨gliche Erkla¨rung ist die Zunahme der Rauigkeit
bei der fortschreitenden Bildung der Inseln und Linien, die zudem einen gro¨ßeren Fla¨chenanteil
einnehmen bzw. abschatten und nur wenig zur Reflektivita¨t beitragen. Da die Oxidschichtdicke
mit abnehmendem Austenitanteil schnell zunimmt (vgl. Abb. 2.24), ist bei A-os4 fu¨r Cr- und Fe-
Oxid und bei A-os9 fu¨r Fe-Oxid jeweils mit einem Wachstum um einen Faktor von 2-5 zu rechnen.
Schritt Oxidation I / I0 [10
−3] Kanten
A-os1 10-20 Cr, Fe
A-os2 2 Min. 320◦C Cr
A-os3 5 Min. 410◦C Cr
A-os4 5 Min. 550◦C 20 Cr, Fe
A-os5 2 Min. 500◦C 24 Fe
A-os6 3 Min. 530◦C 24 Fe
A-os7 3 Min. 555◦C 23 Fe
A-os8 7 Min. 580◦C 19 Fe, Cr
A-os9 9 Min. 600◦C 1 Cr, Fe
A-os10 10 Min. 595◦C 0.06 Fe
Tabelle 5.5: Abfolge der Oxidationsschritte von Probe A
Schritt Modus α-Cr [%] Austenit [%] Cr2O3 [%] α-Fe [%] Austenit [%] Fe2O3 [%]
A-os4 CEY — 99 1
A-os5 CEY — — 99 1
A-os8 CEY — 90 10 — 95 5
A-os10 CEY — 80 20 —
A-os1 GIXAS — — 95 5
A-os2 GIXAS — 80 20 —
A-os3 GIXAS — 80 20 —
A-os4 GIXAS — 63 37 — 71 29
A-os5 GIXAS — — 72 28
A-os6 GIXAS — — 72 28
A-os7 GIXAS — — 71 29
A-os8 GIXAS — 61 39 — 63 37
A-os9 GIXAS — 58 42 — 41 59
A-os10 GIXAS — 62 38 — 46 54
Tabelle 5.6: U¨bersicht der Ergebnisse der numerischen Zerlegungen fu¨r Probe A
In den Cr-K GIXAS-Spektren (vgl. Abb. 5.20) ist bei Oxidationsschritt A-os4 mit 37% Oxidanteil
eine Zunahme der Oxidschicht gegenu¨ber dem anfa¨nglichen Wert von 20% bei A-os2 und A-os3 zu
bemerken. Die Anpassung erfolgt hier mit den Referenzspektren von Austenit mit einer Rauigkeit
von σ=10 nm und bei 0.28◦ Einfallswinkel sowie Cr2O3 mit σ=12 nm und 0.28
◦ Einfallswinkel.
Die Oxidschicht wa¨chst im weiteren Verlauf bis A-os8 nur wenig. Eine deutliche Vera¨nderung des
Spektrums ist bei A-os9 zu beobachten, was sich in der Anpassung mit 42% Oxidanteil jedoch
kaum auszuwirken scheint. A-os10 ist gegenu¨ber A-os9 kaum weiter oxidiert, aber von zunehmender
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Rauigkeit gepra¨gt, die durch eine Verschiebung der Kante zu niedrigeren Energien sichtbar wird).
Der Oxidationsgrad liegt bei A-os9 und A-os10 mit ca. 42% bzw. 38% niedriger als bei den Fe-K
GIXAS-Spektren. Dagegen war bis A-os8 einschließlich der Oxidationsgrad von Cr stets ho¨her als
der von Fe. Das Cr-K CEY-Spektrum (vgl. Abb. 5.20, b) bei A-os8 zeigt mit ca. 10% eine sta¨rkere
Abbildung 5.19: Fe-K GIXAS (a) und CEY Spektren (b) von Probe A nach dem elektrolytischen
Polieren und nach der Oxidation im Vergleich mit α-Fe, Austenit und Fe2O3
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Oxidation als das CEY-Spektrum an der Fe K-Kante. A-os10 weist etwa 20% Oxidanteil auf, was
den U¨bergang zu schnellerer Oxidation von A-os8 zu A-os9 bzw. A-os10 besta¨tigt. Die gema¨ß der
GIXAS-Spektren scheinbar stagnierende Oxidation bei A-os10 ist daher wahrscheinlich auf einen
Anstieg der Informationstiefe durch die zunehmende Rauigkeit zuru¨ck zu fu¨hren.
Abbildung 5.20: Cr-K GIXAS (a) und CEY Spektren (b) von Probe A nach dem elektrolytischen
Polieren und nach der Oxidation im Vergleich mit α-Cr, Austenit und Cr2O3
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Im Temperaturbereich von 320◦C bis ca. 600◦C erfolgt auf der elektrolytisch polierten Probe A so-
mit eine insgesamt a¨hnlich schnelle Oxidation von Fe und Cr. Bemerkenswert ist, dass beim U¨ber-
gang von 410◦C zu 550◦C sowohl Cr-Oxid als auch Fe-Oxid stark anwachsen. Ab ca. 580◦C und
versta¨rkt bei ca. 600◦C nimmt der Oxidationsgrad von Fe nochmals deutlich zu, wa¨hrend die
Oxidationsrate von Cr nur langsam steigt. D.h. bei ca. 600◦C tritt ein U¨bergang zu schnellerer
Fe-Oxidation auf, obwohl der Wu¨stitpunkt bzw. die Zunderbildung zu ho¨heren Temperaturen ver-
schoben ist (vgl. Kap. 4). Die entstehenden Oxide ko¨nnen in den CEY-Spektren und in den GIXAS
Spektren unter nicht idealen Bedingungen nachgewiesen werden, d.h. die Schichtdicke des Oxids
betra¨gt mindestens 5-10 nm. Als Obergrenze lassen sich ca. 30 nm angeben [Jim97]. Mit steigen-
der Temperatur vera¨ndert sich das Verha¨ltnis der Oxidationsraten wieder zugunsten von Cr (vgl.
Probe G bei 650◦C und Proben F und H bei bis zu 900◦C).
Schritt Oxidation I / I0 [10
−3] Kanten
E-os1 33 Cr
E-os2 3 Min. 320◦C Cr
5 Min. 410◦C Cr
E-os3 9 Min. 550◦C 25 Cr, Fe
E-os4 2 Min. 500◦C 28 Fe
E-os5 3 Min. 530◦C Fe
E-os6 4 Min. 550◦C 27 Fe, Cr
E-os7 7 Min. 580◦C
7 Min. 600◦C 15 Fe, Cr
E-os8 8 Min. 605◦C Fe, (Cr)
Tabelle 5.7: Abfolge der Oxidationsschritte von Probe E
Die mechanisch polierte Probe E wird der gleichen Temperaturbehandlung unterzogen wie Probe A
(vgl. Tab. 5.5), wobei jedoch die Schritte A-os2 und A-os3 zu E-os2 sowie A-os8 und A-os9 zu E-os7
zusammengefasst wurden (vgl. Tab. 5.7). Die Probe ist ab Oxidationsschritt E-os3 leicht gelblich.
Nach Oxidationsschritt E-os5 ist Probe E von allen Seiten goldgelb, mit Ausnahme der zuvor
mechanisch polierten Oberfla¨che, die matt blieb.
Die Cr-K GIXAS-Spektren (vgl. Abb. 5.22) an Probe E besitzen ein besseres Verha¨ltnis von Signal
zu Rauschen als die an Probe A. Die Anpassung erfolgt mit den Referenzspektren von α-Cr, Aus-
tenit und Cr2O3 jeweils mit einer Rauigkeit von σ=10 nm und einen Einfallwinkel von 0.2
◦ (vgl.
Tab. 5.8). Zu Beginn (E-os1) liegen die Anteile von α-Cr und Austenit bei ca. 8% bzw. 46% und
der Oxidanteil bei ca. 46%. Mit der leichten Zunahme des Oxidanteils bei E-os2 auf ca. 53% ver-
schwindet der Anteil von α-Cr praktisch komplett. Ab Oxidationsschritt E-os3, d.h. nach einem
Temperatursprung von 410◦C zu 550◦C, ist ein weiterer Anstieg des Oxidationsgrads auf ca. 72%
festzustellen. Bei E-os7 (600◦C) wa¨chst der Oxidanteil auf ca. 81% an. Nach Oxidationsschritt
E-os8 ist die Reflektivita¨t niedriger und die Qualita¨t des Spektrums sowie der Anpassung sind
geringer. Das GIXAS-Spektrum zu E-os8 suggeriert durch die ho¨here Vorkantenschulter, dass der
Oxidanteil gegen den Trend abgenommen hat. Die Ursache liegt jedoch in der zunehmenden Rau-
igkeit wa¨hrend der Entstehung der Oxidschicht und in einer Zunahme der Informationstiefe. Im
Cr-K CEY-Spektrum von E-os8 liegt der Oxidanteil bei ca. 57%. Wegen der A¨hnlichkeit der beiden
Spektren schwankt das Verha¨ltnis der Anteile von α-Cr und Austenit hier sehr stark in Abha¨ngig-
keit von den Fit-Parametern. Daher ist davon auszugehen, dass zwischen α-Cr und Austenit nicht
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korrekt unterschieden wird. Der Oxidanteil ist weiterhin mit einem absoluten Fehler von ca. 10-
20% behaftet, wobei auch geringere relative A¨nderungen der Spektren fu¨r verschiedene Sa¨tze von
Fit-Parametern in der Regel konsistent ausgewiesen werden.
Schritt Modus α-Cr [%] Austenit [%] Cr2O3 [%] α-Fe [%] Austenit [%] Fe2O3 [%]
E-os3 CEY 26 47 27
E-os5 CEY 28 41 31
E-os8 CEY 37 6 57
E-os1 GIXAS 8 46 46
E-os2 GIXAS 0 47 53
E-os3 GIXAS 1 27 72 53 0 47
E-os4 GIXAS 0 26 74 42 0 58
E-os5 GIXAS
E-os6 GIXAS 50 0 50
E-os7 GIXAS 18 1 81 59 0 41
E-os8 GIXAS 24 17 59 27 24 49
Tabelle 5.8: U¨bersicht der Ergebnisse der numerischen Zerlegungen fu¨r Probe E
In den Fe-K CEY-Spektren von E-os3 und E-os5 findet sich ein Oxidationsgrad von ca. 27% bzw.
31%, d.h. eine leicht zunehmende Tendenz (vgl. Tab. 5.8). Die Unterscheidung der bcc und fcc
Phasen funktioniert bei den Fe-K Spektren insgesamt besser als bei Cr-K. Die Anpassung der Fe-K
GIXAS Spektren erfolgt mit den Referenzspektren von α-Fe und Austenit mit einer Rauigkeit von
σ=10 nm und bei 0.2◦ Einfallswinkel sowie Fe2O3 mit σ=18 nm und ebenfalls 0.2
◦ Einfallswinkel.
Die Spektren sind von einer starken Verflachung der Strukturen gepra¨gt. Die Fe-K GIXAS Spektren
weisen bei E-os3 einen Oxidanteil von ca. 47% auf. Dieser steigt nur leicht auf ca. 50% bei E-
os6. Danach finden sich bei E-os7 sowie E-os8 Anzeichen fu¨r eine zunehmende Rauigkeit, welche
die Vorkantenschulter ansteigen und den Oxidanteil damit scheinbar auf ca. 49% sinken la¨sst.
Tatsa¨chlich bedeutet der gleichbleibende Wert bei zunehmender Eindringtiefe einen starken Anstieg
des Oxidanteils, wie der Vergleich mit den Cr-K GIXAS Spektren (U¨bergang E-os7 zu E-os8)
zeigt. Dafu¨r spricht auch der bei E-os8 gegenu¨ber α-Fe erho¨hte Austenitanteil. Ein Anstieg der
Fe-Oxidation am Wu¨stitpunkt ist somit nicht direkt durch die numerischen Zerlegungen der Fe-K
Spektren nachzuweisen. Dass die Zunahme der Rauigkeit bei den Fe-K Spektren fru¨her einsetzt (E-
os7 statt E-os8) und tendenziell sta¨rker ausfa¨llt, ist jedoch ein klarer Hinweis auf die Entstehung
von Fe2O3-Strukturen an der Oberfla¨che.
Insgesamt folgt aus den Cr-K und Fe-K CEY-Spektren, dass die Oxidschicht bei Probe E bei
600◦C deutlich dicker ist als bei Probe A. Ein Vergleich der GIXAS Spektren zeigt, dass die Dicke
der Oxidschicht bei Probe E u¨ber den gesamten Temperaturbereich gro¨ßer ist als bei Probe A.
Wa¨hrend bei Probe A Fe2O3 und Cr2O3 in a¨hnlichem Umfang entsteht, wird bei Probe E im
Verha¨ltnis mehr Cr2O3 gebildet. Eine Erkla¨rung bietet die unterschiedliche Probenpra¨paration.
Das mechanische Polieren von Probe E hat die Diffusivita¨t im relevanten Tiefenbereich nahe der
Oberfla¨che stark erho¨ht. Durch die Wa¨rmeentwicklung und die mechanische Verformung beim
Polieren ist zudem bereits eine dickere Oxidschicht entstanden. Bei steigender Temperatur ko¨nnen
wesentlich mehr Metallionen zur Oberfla¨che diffundieren als bei Probe A. Dadurch entsteht mehr
Oxid, das aber gleichma¨ssiger aufwa¨chst, da der Ionen-Transport nicht auf wenige lokale Kana¨le
beschra¨nkt ist. Bei ho¨heren Temperaturen wird durch die dickere Oxidschicht die Zunderbildung
unterdru¨ckt, wie im Vergleich der Proben H und F bei 900◦C zu sehen ist (Kap. 5.3.2). Das
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unterschiedliche Auftreten der gelben Verfa¨rbung an verschieden behandelten Fla¨chen ist ebenfalls
durch die Deformation einer oberfla¨chennahen Schicht zu erkla¨ren. Der charakteristische Anstieg
des Oxidationsgrads von Cr beim U¨bergang von ca. 410◦C zu 550◦C ist bei beiden Proben zu
beobachten. Da die bevorzugte Bildung von Cr2O3 fu¨r die Passivierung von besonderem Interesse
ist, wird dieser Temperaturbereich im na¨chsten Abschnitt genauer untersucht.
Abbildung 5.21: Fe-K GIXAS (a) und CEY Spektren (b) von Probe E nach dem mechanischen
Polieren und nach der Oxidation im Vergleich mit α-Fe, Austenit und Fe2O3
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Abbildung 5.22: Cr-K GIXAS (a) und CEY Spektren (b) von Probe E nach dem mechanischen
Polieren und nach der Oxidation im Vergleich mit α-Cr, Austenit und Cr2O3
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5.3.5 Entstehung von Anlauffilmen bei 470-510◦C
Die erste deutliche Zunahme der Oxidschicht bei Probe A bzw. Probe E war beim Temperaturan-
stieg von 410◦C zu 550◦C zu beobachten. Dieser Bereich wird im Folgenden an den Proben I und
J genauer untersucht. Zusa¨tzlich werden die beiden Proben erst im mechanisch polierten Zustand
gemessen und danach kurz (3 Minuten) elektrolytisch poliert. Damit soll die bereits in Kapitel 5.3.2
bemerkte Entstehung von α-Fe bzw. α-Cr beim mechanischen Polieren sichtbar gemacht werden.
Abbildung 5.23: Fe-K GIXAS Spektren von Probe I nach mechanischem Polieren, nach elektro-
lytischem Polieren und nach der Oxidation im Vergleich mit α-Fe, Austenit und
Fe2O3
Die einzelnen Schritte der Oberfla¨chenpra¨paration und Oxidation von Probe I sind in Tab. 5.9
dargestellt. Eine Mikroskopaufnahme von Probe J wird in Abb. 5.26 gezeigt. Nach jedem Bearbei-
tungsschritt wurden Cr-K und Fe-K GIXAS Spektren aufgenommen (vgl. Abb. 5.23 und 5.24).
Nach dem mechanischen Polieren, Schritt I-os2, setzt sich das Cr-K GIXAS Spektrum aus ca. 57%
α-Cr, 10% Austenit und 33% Cr2O3 zusammen. Grundlage der numerischen Zerlegung der Cr-K
und Fe-K Spektren sind die entsprechenden Referenzspektren mit einer Rauigkeit von σ=8 nm
bzw. 10 nm fu¨r Oxide und einem Einfallswinkel von 0.28◦. Das intensive mechanische Polieren hat
offenbar zu einer Wo¨lbung der Probe gefu¨hrt. Die gegenu¨ber den Proben E und H schwa¨cher ausge-
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pra¨gte Oxidschicht kann daher auf eine ho¨here Informationstiefe zuru¨ck gefu¨hrt werden. Das Fe-K
GIXAS Spektrum besteht nach dem mechanischen Polieren aus ca. 60% α-Fe und und 26% Austenit
und besitzt mit 14% Fe2O3 einen geringeren Oxidanteil als Cr. Die Unterscheidung zwischen der
bcc-Phase und der fcc-Phase ist hier bei der Anpassung der Fe-K Spektren etwas schwieriger als bei
Cr-K. Nachdem Probe I drei Minuten lang elektrolytisch poliert wurde (I-os3), ist der U¨bergang
von bcc zu fcc an beiden Absorptionskanten deutlich sichtbar. Die GIXAS Spektren an beiden Ab-
sorptionskanten entsprechen mit 83% (bcc) zu 0% (fcc) bei Cr bzw. 73% zu 18% bei Fe u¨berwiegend
den Austenitreferenzen. Die Oxidanteile von 29% bei Cr und 9% bei Fe sind tendenziell geringer
als zuvor. Sowohl das urspru¨ngliche Oxid als auch fast die gesamte Deckschicht aus α-Fe und α-Cr
wurden vom elektrolytischen Polieren abgetragen. Die Passivierungsschicht hat sich daraufhin neu
ausgebildet. Aufgrund der Wo¨lbung ist die Oberfla¨chensensitivita¨t nicht ideal. Daraus la¨sst sich
schließen, dass die bei I-os2 beobachtete bcc-Schicht insgesamt zumindest dicker als ca. 5-10 nm
war. Eine obere Grenze von ca. 20-30 nm ergibt sich daraus, dass in den GIXAS Spektren hier das
Austenitsubstrat noch sichtbar ist und in den CEY-Spektren von Probe H dominiert (vgl. Tab. 5.3).
Diese γ → α –Phasenumwandlung einer 5-30 nm dicken Schicht bietet einen Erkla¨rungsansatz fu¨r
das unterschiedliche Oxidationsverhalten von mechanisch und elektrolytisch polierten Oberfla¨chen.
Schritt Pra¨paration und Oxidation I / I0 [10
−3] Kanten
I-os1 unbehandelt
I-os2 mech. pol. 15-25 Cr, Fe
I-os3 3 Min. elek. pol. 15-25 Cr, Fe
I-os4 5 Min. 470◦C 15-25 Cr, Fe
I-os5 15 Min. 510◦C 15-25 Cr, Fe
Tabelle 5.9: Abfolge der Oxidationsschritte von Probe I
Die Erwa¨rmung auf 470◦C (I-os4) vera¨ndert die GIXAS Spektren nur sehr wenig (vgl. Abb. 5.24
und 5.23). Die Erho¨hung der Temperatur auf 510◦C (I-os5) fu¨hrt dagegen zu einer deutlichen
Zunahme der Oxidanteile in den Spektren, wobei Cr mit ca. 41% a¨hnlich stark oxidiert ist wie Fe
mit ca. 39%. Somit besteht eine gro¨ßere A¨hnlichkeit zu den Spektren von A-os4 als zu denen von
E-os3. Zudem ist nach der Oxidation eine gelbliche Verfa¨rbung der Probe zu bemerken, welche an
den Seiten etwas sta¨rker ausfa¨llt als an der behandelten Oberfla¨che (vgl. Probe E). Die schwa¨chere
Fa¨rbung an der Oberfla¨che steht wiederum in Zusammenhang mit Resten der bcc-Phase.
Schritt Modus α-Cr [%] Austenit [%] Cr2O3 [%] α-Fe [%] Austenit [%] Fe2O3 [%]
I-os2 GIXAS 57 10 33 60 26 14
I-os3 GIXAS 0 83 17 18 73 9
I-os4 GIXAS 0 77 23 13 80 7
I-os5 GIXAS 1 58 41 8 53 39
Tabelle 5.10: U¨bersicht der Ergebnisse der numerischen Zerlegungen fu¨r Probe I
Der Temperaturschritt von 470 zu 510◦C wird bei Probe J nochmals halbiert, indem die Probe auf
490◦C erwa¨rmt wird (vgl. Tab. 5.11). Zuvor wird, wie bei Probe I, die Oberfla¨che erst mechanisch
und dann elektrolytisch poliert (J-os2 bzw. J-os3). Die GIXAS Spektren an den beiden Absorpti-
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Abbildung 5.24: Cr-K GIXAS Spektren von Probe I nach mechanischem Polieren, nach elektro-
lytischem Polieren und nach der Oxidation im Vergleich mit α-Cr, Austenit und
Cr2O3
onskanten zeigen die gleiche Phasenumwandlung wie bei Probe I (vgl. Abb. 5.27 und 5.25). Fu¨r die
numerische Anpassung (vgl. Tab. 5.12) wurden die gleichen Referenzen und Parameter verwendet
wie bei Probe I. Die Ergebnisse fu¨r die Schritte J-os2 und J-os3 stimmen im Rahmen der Fehler-
grenzen u¨berein. Das Einsetzen der Oxidation ist bereits bei 490◦C zu beobachten (J-os4), wobei
die Resultate der Anpassungen von I-os5 und J-os4 praktisch identisch sind. Die Mikroskopaufnah-
Schritt Pra¨paration und Oxidation I / I0 [10
−3] Kanten
J-os1 unbehandelt
J-os2 mech. pol. 15-25 Cr, Fe
J-os3 3 Min. elek. pol. 15-25 Cr, Fe
J-os4 6 Min. 490◦C 15-25 Cr, Fe
Tabelle 5.11: Abfolge der Oxidationsschritte von Probe J
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Abbildung 5.25: Fe-K GIXAS Spektren von Probe J nach dem mechanischen Polieren, nach dem
elektr. Polieren und nach der Oxidation im Vergleich mit α-Fe, Austenit und Fe2O3
me nach der Oxidation (vgl. Abb. 5.26) zeigt nur wenig Riefen und Kratzer (dunkle Linien) an
der Oberfla¨che. Das bei ho¨heren Temperaturen sonst auftretende Muster aus roten Punkten und
Linien (z.B. in Abb. 5.18) ist hier nicht vorhanden.
Schritt Modus α-Cr [%] Austenit [%] Cr2O3 [%] α-Fe [%] Austenit [%] Fe2O3 [%]
J-os2 GIXAS 55 11 34 65 21 14
J-os3 GIXAS 0 71 29 17 74 9
J-os4 GIXAS 0 57 43 7 54 39
Tabelle 5.12: U¨bersicht der Ergebnisse der numerischen Zerlegungen fu¨r Probe J
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Abbildung 5.26: Mikroskopaufnahme der bei 490◦C oxidierten mechanisch und elektrolytisch po-
lierten Probe J.
Abbildung 5.27: Cr-K GIXAS Spektren von Probe J nach dem mechanischen Polieren, nach dem
elektr. Polieren und nach der Oxidation im Vergleich mit α-Cr, Austenit und Cr2O3
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5.3.6 U¨bersicht des Oxidationsverlaufs
Um eine u¨bersichtliche Darstellung des Oxidationsverlaufs bis 900◦C zu ermo¨glichen, werden die
aus den CEY- und GIXAS-Spektren ermittelten Oxidanteile fu¨r die mechanisch bzw. elektrolytisch
behandelten Proben in Schichtdicken umgerechnet.
Die Oxidschichtdicken wurden zuna¨chst anhand der Fit-Ergebnisse fu¨r die Cr-K und Fe-K CEY-
Spektren bestimmt [Jim97]. Die Unsicherheiten der Anpassung fu¨hren zu einer großen Bandbreite
bei den Werten fu¨r die Schichtdicken. Der Temperaturverlauf ist in Abb. 5.28 und Abb. 5.29 dar-
gestellt. Da die Schichtdickenbestimmung fu¨r Cr-K und Fe-K separat erfolgt, wird eine mo¨glicher-
weise stattfindende Vera¨nderung der Zusammensetzung nicht beru¨cksichtigt. Dadurch fu¨hrt eine
Anreicherung eines Elements im Oxid bei der Untersuchung an der zugeho¨rigen K-Kante zu einem
ho¨heren Wert fu¨r die Schichtdicke. Eine Abweichung der Schichtdicken von Cr-Oxid und Fe-Oxid
ist daher ein Hinweis auf eine vera¨nderte Zusammensetzung.
Die mechanisch polierten Proben besitzen im gesamten Temperaturbereich von Raumtemperatur
bis 900◦C eine dickere Oxidschicht an der Oberfla¨che als die elektrolytisch polierten Proben. Dies
ist eine Folge der mechanischen Oberfla¨chenbehandlung [Gra00]. Bei 900◦C kommt es zu einer
Angleichung und die Dicke der Oxidschicht, unter Beru¨cksichtigung der Cr-Anreicherung im Oxid,
betra¨gt ca. 35-65 nm bzw. 30-65 nm. Zusa¨tzlich bildet sich bei 900◦C auf der elektrolytisch polierten
Probe F stellenweise eine 2-3 µm dicke Zunderschicht aus. Eine mo¨gliche Ursache fu¨r die Zunderbil-
dung auf der elektrolytisch polierten Probe F ist eine Cr-Verarmung in der U¨bergangszone zwischen
Oxid und Substrat (vgl. Kap. 4). Diese Cr-Verarmung ist eine Folge der Cr-Anreicherung im Oxid.
Die mechanische Oberfla¨chenbehandlung erzeugt dagegen durch Deformation und Erwa¨rmung eine
bcc-Phase in der U¨bergangszone zwischen Oxid und Substrat, welche wahrscheinlich eine ho¨here
Fehlstellendichte besitzt als die fcc-Phase des Substrats. Durch die somit erho¨hte vertikale und
laterale Beweglichkeit der Cr-Atome wird die Cr-Verarmung zumindest teilweise ausgeglichen und
die Zunderbildung bei 900◦C unterdru¨ckt.
Auf den mechanisch polierten Proben entsteht mehr Cr-Oxid, d.h. eine sta¨rkere Cr-Anreicherung
im Oxid, als auf den elektrolytisch polierten Proben. Auch dies ist durch eine erho¨hte Beweglichkeit
des Cr zu erkla¨ren.
Bei 550◦C liegt auf den mechanisch polierten Proben mehr Fe-Oxid vor als auf den elektrolytisch
polierten Proben. Bei ca. 600◦C kehrt sich das Verha¨ltnis um, da das Fe-Oxid auf den elektrolytisch
polierten Proben schneller wa¨chst. Ein zunehmende Fe-Oxidationsrate bei 550-600◦C ist also auch
dann zu beobachten, wenn der Wu¨stitpunkt bzw. das schnelle Wachstum der Zunderschicht zu
ho¨heren Temperaturen verschoben sind (vgl. Kap. 4).
Die Oxidschichtdicken lassen sich zusa¨tzlich aus den Fit-Ergebnissen fu¨r die Cr-K und Fe-K GIXAS-
Spektren bestimmen (vgl. Abb. 2.24). Dabei ist jedoch zu beachten, dass die Eindringtiefe zunimmt,
falls der Einfallswinkel steigt oder der kritischer Winkel sinkt (vgl. Abb. 2.17). Der kritische Winkel
nimmt mit steigender Rauigkeit ab (vgl. Abb. 5.6), so dass die Eindringtiefe bei den untersuchten
Oberfla¨chen u¨ber dem Idealwert liegt. Dies gilt insbesondere bei den mechanisch polierten Proben
und bei fortgeschrittener Oxidation. Vorwiegend bei den elektrolytisch polierten Proben treten
Wo¨lbungseffekte an der Oberfla¨che auf, so dass der effektive Einfallswinkel steigt und dem kritischen
Winkel nahe kommt. Dadurch steigt auch hier die mittlere Eindringtiefe stark an.
Die Eindringtiefe geht linear in die gema¨ß Abb. 2.24 ermittelte Schichtdicke ein. Die Werte ko¨nnen
daher zuna¨chst relativ zueinander betrachtet und verglichen werden. Die absoluten Werte in
Abb. 5.28 und Abb. 5.29 wurden fu¨r die Darstellung mit Blick auf die aus den CEY-Spektren
bestimmten Schichtdicken mit einem konstanten Faktor von 8 skaliert.
Auf den mechanisch polierten Proben findet schnelleres Wachstum von Cr-Oxid statt als auf den
elektrolytisch polierten Proben. In beiden Fa¨llen nimmt die Schichtdicke im Bereich von 550◦C bis
600◦C deutlich zu. Insbesondere die elektrolytisch polierten Proben zeigen in diesem Temperatur-
bereich sowohl bei Cr als auch bei Fe eine Zunahme der Wachstumsrate.
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Bei 900◦C ist die Oxidschicht zu dick fu¨r die Dickenbestimmung mit Hilfe der GIXAS-Spektren. Das
Oxidwachstum oberhalb von ca. 500◦C, d.h. ab ca. 10 nm Schichtdicke, konnte nur auf Grund der
durch die Oberfla¨chenbehandlung erho¨hten Eindringtiefe untersucht werden. Das volle Potential
Abbildung 5.28: U¨bersicht der mit Cr-K (a) und Fe-K (b) CEY und GIXAS-Spektren bestimmten
Oxiddicken fu¨r die mechanisch polierten Proben
Abbildung 5.29: U¨bersicht der mit Cr-K (a) und Fe-K (b) CEY und GIXAS-Spektren bestimmten
Oxiddicken fu¨r die elektrolytisch polierten Proben
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der Schichtdickenbestimmung mittels GIXAS la¨sst sich nur durch eine intensivere Oberfla¨chenbe-
handlung zur Reduzierung von Rauigkeit und Wo¨lbung und nur bei du¨nneren Schichten, d.h. bei
niedrigeren Temperaturen, ausscho¨pfen (vgl. Kap. 6).
5.3.7 Erga¨nzende Messungen
Das Legierungselement Nickel hat weniger Einfluß auf das Oxidationsverhalten von Edelstahl als
Chrom oder Eisen (vgl. Kap. 4). Man erwartet, dass sich Ni bzw. NiO unterhalb der Oxidschicht
von Cr und Fe anreichert. Als Referenzen standen eine Nickelfolie (fcc) und die Austenitstahlfolie
zur Verfu¨gung. Vergleichsspektren finden sich bei [Gru83]. Das Transmissionsspektrum der Nickel-
folie stimmt mit dem Spektrum in [Gru83] u¨berein, wogegen das Spektrum der Austenitstahlfolie
geringfu¨gige Abweichungen zeigt (vgl. Abb. 5.30).
Abbildung 5.30: Transmissions-, CEY und GIXAS Spektren an der Ni K-Kante.
An der elektrolytisch polierten und nicht oxidierten Probe B sowie an der bei 900◦C oxidierten
Probe F wurden Yield-Spektren aufgenommen. Diese entsprechen dem Spektrum der Austenit-
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stahlfolie, wobei ein evtl. vorhandener Beitrag von NiO selbst bei der stark oxidierten Probe F
nicht eindeutig nachgewiesen werden kann. D.h. die Dicke der NiO-Schicht betra¨gt weniger als ca.
10 nm.
Die Messung von GIXAS Spektren an den gegebenen Stahloberfla¨chen wird durch die Rauigkeit
und Wo¨lbung sowie den geringen Ni-Gehalt erschwert. Die reflektierte Intensita¨t ist mit einem
starken Rauschen behaftet und der Untergrund weist Schwankungen auf. Da der kritische Winkel
mit zunehmender Photonenenergie sinkt (vgl. Kap. 2), ist mit tendenziell ho¨heren Eindringtie-
fen zu rechnen als bei den Fe-K und Cr-K Spektren. Die GIXAS Spektren der bei 520◦C bzw.
650◦C oxidierten Proben I und G weichen dennoch klar von den CEY-Spektren und damit vom
nicht oxidierten Zustand ab. Beide Spektren entsprechen einer Mischung aus Ni und NiO, wobei
der Oxidanteil nicht zuverla¨ssig abgescha¨tzt werden kann. Die insgesamt sta¨rker oxidierte Pro-
be G weist eindeutig auch einen ho¨heren Ni-Oxidationsgrad auf, der wahrscheinlich zwischen 60
und 100% liegt. Ru¨ckschlu¨sse auf die minimale Dicke der NiO-Schicht lassen sich nicht ableiten.
Die hier gemessenen Ni-K Spektren stehen jedoch nicht im Widerspruch zu der in der Literatur
angegebene Schichtdicke von ca. 1 nm bei Raumtemperatur [Shi00].
Zum Abschluss wurden Fe-K CEY Spektren von Werkzeugstahl und Baustahl aufgenommen (vgl.
Abb. 5.31). In beiden Fa¨llen entspricht das Spektrum dem der α-Fe Referenz mit geringfu¨giger
Da¨mpfung.
Abbildung 5.31: Fe-K CEY Spektren von Baustahl und Werkzeugstahl
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6 Untersuchungen an FeCr-Legierungen
In diesem Kapitel werden die spontan gebildetete Passivierungsschicht von wenigen Nanometern
Dicke und das davon ausgehende Wachstum du¨nner Oxidschichten bei steigender Temperatur unter-
sucht. Um Schichten von wenigen Nanometern Dicke auflo¨sen zu ko¨nnen, sind die Anforderungen
an die Oberfla¨chenbeschaffenheit in Bezug auf Rauigkeit und Wo¨lbung wesentlich ho¨her als in
Kapitel 5.
Die fu¨r das Oxidationsverhalten entscheidenden Elemente sind Fe und Cr (vgl. Kap. 4). Um Ein-
flu¨sse von anderen Elementen, z.B. Ni oder Spurenelemente, zu vermeiden und nur das Verhalten
von Fe und Cr zu untersuchen, werden FeCr-Legierungen als Modellsysteme eingesetzt. In Kapi-
tel 5 wurde gezeigt, dass bei ca. 490◦C auf Stahloberfla¨chen eine Oxidschicht aufwa¨chst, die deutlich
dicker ist als die Informationstiefe bei idealen Bedingungen. Der experimentelle Aufbau mit der in
situ Heizzelle ermo¨glicht Temperaturen bis ca. 420◦C (vgl. Kap. 3). Dies wird sich fu¨r die FeCr-
Legierungen als ausreichend herausstellen, um Oxidschichten von ca. 4 bis 10 nm Dicke zu erzeugen.
Um die Messungen an den FeCr-Legierungen besser mit den Resultaten an den Stahloberfla¨chen
aus Kapitel 5 vergleichen zu ko¨nnen , wird eine Stahlprobe mit den gleichen Verfahren bearbeitet
und gemessen wie die FeCr-Proben.
Untersucht wurden drei verschiedene FeCr–Legierungen, die 18, 28 bzw. 43 Massen-% Chrom ent-
halten. Dies entspricht 19, 30 bzw. 45 Atom-% Cr. Daraus werden die Bezeichnungen Fe-19Cr,
Fe-30Cr und Fe-45Cr abgeleitet. Anhand der gewa¨hlten Legierungen kann der Einfluss des Chrom-
anteils bei identischen pra¨parativen und experimentellen Bedingungen verglichen werden. Gemessen
wurde jeweils mit Ge(220)-Kristallen an den Absorptionskanten Fe-K und Cr-K.
6.1 Probenherstellung
Die drei untersuchten FeCr-Legierungen mit 18, 28 und 43 Gew.-% Cr wurden am Max Planck
Institut fu¨r Eisenforschung in Du¨sseldorf hergestellt. Die Ausgangsmaterialien waren elektrolytisch
erzeugtes Eisen (99,8 Massen-% Fe) mit einer Verunreinigung von 140 ppm Sauerstoff und alumi-
nothermisch erzeugtes Chrom (99,4 Massen-%) mit einer Verunreinigung von 400 ppm Sauerstoff.
Die Rohmetalle wurden mit dem Kohlenstoff-A¨quivalent der Sauerstoffverunreinigung entgast. Die
Legierungen wurden durch Induktionsschmelzen unter Argon-Atmospha¨re erzeugt und anschließend
in Kupferkokillen mit einem rechteckigen Querschnitt von 30 x 60 mm vergossen. Die resultieren-
den 5 kg schweren Blo¨cke wurden zersa¨gt und in Stu¨cke von 80 x 16 x 6 mm3 erodiert (spark
erosion). Die Proben fu¨r die GIXAS-Messungen wurden zuna¨chst maschinell u¨berfra¨st, um zwei
plan-parallele Fla¨chen zu erhalten. Die zu untersuchende Oberfla¨che wurde in einer Rotations-
schleifmaschine an einem um die eigene Achse rotierenden Probenhalter befestigt und bei kon-
stantem Andruck auf rotierenden Scheiben mit Schleifpapier der Ko¨rnungen 320, 500, 1000 und
2000 geschliffen. Anschließend wurden die Proben in einer a¨hnlichen Maschine auf einem Tuch mit
3 µm Diamantpaste poliert. Da beim Schleifen an den Oberfla¨chen lokal sehr hohe Temperaturen
bis hin zur Oberfla¨chenschmelze auftreten ko¨nnen, wurden die Proben wa¨hrend der Oberfla¨chenbe-
handlung geku¨hlt. Als Ku¨hlmittel wurden beim Schleifen Wasser und beim abschließenden Polieren
Ethanol verwendet. Das Resultat war eine spiegelnde Oberfla¨che (mirror finish). Das Bearbeitungs-
verfahren wurde vorab an der bereits in Kapitel 5 vorgestellten, elektrolytisch polierten Probe C
getestet. Die Oberfla¨chenbeschaffenheit wurde nach jedem Schritt mit Mikroskopaufnahmen doku-
mentiert (vgl. Abb. 6.1). Abb. 6.1 (c) und (d) zeigen Einschlu¨sse in den Oberfla¨chen mit ho¨herer
Auflo¨sung. Die Diamantpaste mit 1 µm Ko¨rnung brachte keine weitere sichtbare Verbesserung der
Oberfla¨che.
In die Rotationsschleifmaschinen wurden jeweils zwei Proben gleicher Legierung eingespannt. An
einer dieser Proben wurden im Folgenden die Fe-K Messreihe an der zugeho¨rigen anderen die Cr-K
88 6 Untersuchungen an FeCr-Legierungen
Messreihe aufgenommen, um pra¨parative Unterschiede und deren mo¨gliche Auswirkungen auf das
Oxidationverhalten zu minimieren.
Unter einem hochauflo¨senden Lichtmikroskop war nur eine sehr geringe Zahl von keramischen Ein-
schlu¨ssen (1 µm typischer Durchmesser) und Kratzern auf den polierten Fla¨chen sichtbar (vgl.
Abb. 6.2). Die Sto¨rungen besaßen einen Fla¨chenanteil von weniger als 0,1 %. Die Oberfla¨chenrau-
igkeit wird in Kap. 6.4 behandelt.
a b
c d
Abbildung 6.1: Mikroskopaufnahmen an Probe C bei fortschreitender Oberfla¨chenbehandlung:
(a) nach 60 Minuten elektrolytischen Polierens sowie nach mechanischem Polieren
(b) mit Schleifpapier bis Ko¨rnung 4000, (c) mit 3 µm und (d) 1 µm Diamantpaste
6.2 Voruntersuchungen
Mit Hilfe der berechneten Reflexionsspektren (vgl. Kap. 2) la¨sst sich die zu erwartenden Reflek-
tivita¨t an den FeCr-Legierungen grob abscha¨tzen. Da hierbei die XANES-Strukturen nicht von
Interesse sind, kann die Berechnung fu¨r beliebige Systeme auch mit den auf der Internetseite des
Center for X-Ray Optics (CXRO) angebotenen Programmen erfolgen [CXRO]. Die Ergebnisse fu¨r
drei Legierungen mit Rauigkeit σ =2 nm und bei einem Einfallswinkel von 0.28◦ sind in Abb. 6.3
dargestellt. Der Ru¨ckgang der Reflektivita¨t an der Absorptionskante (vergleichbar dem Kantenhub
bei Transmissionsspektren) fa¨llt fu¨r die Cr-K Spektren deutlich geringer aus als fu¨r die Fe-K Spek-
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tren. Daher ist bei letzteren ein besseres Signal-zu-Rausch Verha¨ltnis zu erwarten. Dagegen sind




Abbildung 6.2: Mikroskopaufnahmen einer polierten Fe-19Cr Oberfla¨che (a) und einer oxidierten
Fe-45Cr Oberfla¨che (b).
Abbildung 6.3: Berechnete Reflektivita¨t von drei FeCr-Legierungen mit Rauigkeit σ = 2 nm bei
0.28◦ Einfallswinkel im Energiebereich 5900-7400 eV
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6.3 Durchfu¨hrung der GIXAS Messungen
Die folgenden GIXAS Spektren wurden an Strahlrohr BN2 an ELSA gemessen (vgl. Kap. 3). Die
Ringenergie lag, soweit nicht anders angegeben, bei 2.3 GeV fu¨r die Cr-K Spektren und bei 2.7 GeV
fu¨r die Fe-K Spektren. In den Monochromator wurden Ge(220)-Kristalle (Gitterabstand 2d=4.0 A˚)
eingebaut.
Zur optimalen Ausleuchtung der 80 mm langen Proben wurden die Spalte 1 und 2 auf 250 µm und
der Einfallswinkel auf 0.28◦ justiert. Spalt 3 wurde mit 700 µm O¨ffnung auf eine Ho¨he von 2.500 mm
oberhalb der Strahlebene positioniert. Um die Absorption im Fu¨llgas zu reduzieren, wurde die
Heizzelle auf ca. 200 mbar evakuiert.
Die Fe-K Spektren wurden im Energiebereich 7070-7200 eV aufgenommen, wobei eine Schrittweite
von 20 Encoder-Schritten (ca. 0.5 eV) verwendet wurde. Die Integrationszeit betrug in den meisten
Fa¨llen 1.0 s pro Datenpunkt, was einer Messzeit von ca. 15 Minuten pro Spektrum entspricht.
Fu¨r die Cr-K Spektren wurde der Energiebereich 5960-6090 eV mit einer Schrittweite von 30
Encoder-Schritten (ca. 0.5 eV) abgetastet. Die Integrationszeit betrug u¨berwiegend 1.5 bis 2 Sekun-
den, bei zunehmender Temperatur und steigendem Rauschen bis zu 5 s. Die Messzeit pro Spektrum
lag entsprechend bei 20-35 Minuten.
6.3.1 Der Temperaturverlauf
Die Probentemperatur, gesteuert von einem Newport PID-Regler, wurde im Verlauf der Messreihen
von ca. 20◦C auf ca. 405◦C erho¨ht. Der Temperaturverlauf ist in Abb. 6.4, 6.5 und 6.6 dargestellt.
Die Kurven sind nicht vo¨llig identisch, da die experimentellen Faktoren, wie z.B. die verschiedenen
und ggf. zunehmenden Messdauern der Spektren und die Injektionszeiten des Beschleunigers, zwar
weitgehend aber nicht vollsta¨ndig kompensiert werden konnten. Die A¨hnlichkeit der Temperatur-
verla¨ufe war jedoch hinreichend groß, um bei kontinuierlicher Oxidation vergleichbare Proben zu
erhalten.
Abbildung 6.4: Temperatur-Verlauf fu¨r die Messreihen an Probe Fe-19Cr.
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Abbildung 6.5: Temperatur-Verlauf fu¨r die Messreihen an Probe Fe-30Cr.
Abbildung 6.6: Temperatur-Verlauf fu¨r die Messreihen an Probe Fe-45Cr.
Die Erwa¨rmung erfolgte u¨berwiegend in Temperatur-Schritten von 20◦C . Bei la¨ngerer Meßdauer
pro Spektrum bzw. bei unvera¨nderten Spektren wurde, vornehmlich bei Cr-K, jeder zweite Schritt
u¨bersprungen, so dass die Schrittweite bei 40◦C lag.
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Mit Hilfe dieser Vorkehrungen soll der Nachteil ausgeglichen werden, dass Fe-K und Cr-K Spektren
nicht in kurzem Abstand an der selben Probe gemessen werden ko¨nnen. Letzteres ist wegen der
aufwa¨ndigen Justierung, die ein Kantenwechsel erforderlich macht, nicht sinnvoll. Kleine Abwei-
chungen beim Einbau der Proben fu¨r die verschiedenen Messreihen sind unproblematisch, da der
Einfluß von Geometrie und Justierung im Laufe der Auswertung ohnehin korrigiert werden muss.
Je nach Temperatur dauerten die Heizphasen 1-5 Minuten. Da bei Temperatura¨nderungen und bei
eingeschaltetem Heizstrom (Relais-gesteuert) das Rauschen in den Spektren zunahm, wurde die
Temperatur fu¨r die Dauer der Messung konstant gehalten. Dennoch war ein deutlicher Anstieg des
Rauschens mit der Temperatur zu beobachten, u.a. weil der Regelkreis den Heizstrom in immer
ku¨rzeren Absta¨nden zuschalten mußte. Die Gesamtdauer einer Temperatur-Rampe lag bei ca. 300
bis 400 Minuten. Die Rampe fu¨r die Cr-K Spektren an Probe Fe-19Cr wurde vorzeitig beendet, da
keine verwendbaren Spektren mehr gemessen werden konnten (vgl. Kap. 6.3.2). Das Abku¨hlen der
Probe auf Umgebungstemperatur nahm trotz der Wasserku¨hlung mehr als eine Stunde in Anspruch.
Jedes Spektrum wurde unmittelbar nach Erreichen der Solltemperatur gestartet. Je nach Integra-
tionszeit dauerte es 4-8 Minuten, um den Vorkantenbereich aufzunehmen. Zu diesem Zeitpunkt hat
die Oxidationsrate bereits stark abgenommen, da bei du¨nnen Schichten typischerweise ein logarith-
misches Oxidationsgesetz gilt [Rah77]. Im weiteren Verlauf der Aufnahme der Spektren wurden die
XANES-Strukturen durch die fortschreitende Oxidation nur wenig vera¨ndert.
Wa¨hrend des Abku¨hlvorgangs wurden die Proben ggf. geringfu¨gig nachjustiert und nochmals ge-
messen. Dadurch konnte der Endzustand mit einem, besonders bei Cr-K Spektren, wesentlich
rausch-a¨rmeren Spektrum besta¨tigt werden.
Abbildung 6.7: Vergleich der Fe-K Spektren von 3 Proben der Legierung Fe-30Cr.
Um die Reproduzierbarkeit der Pra¨paration und somit die Vergleichbarkeit der Ausgangssituation
der beiden Proben fu¨r die Cr-K und Fe-K Messreihen zu u¨berpru¨fen, wurden drei verschiedene
Proben der Legierung Fe-30Cr in drei Strahlzeiten an der Fe-K Kante gemessen. Die Spektren (vgl.
Abb. 6.7) waren im Rahmen der Justierungs- und Messgenauigkeit als identisch anzusehen. Die
leichte Verschiebung der Kantenlage resultiert aus den unterschiedlichen Einfallswinkeln von 0.25
bis 0.28◦
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6.3.2 Darstellung der gemessenen GIXAS Spektren
Um die XANES Strukturen in den GIXAS Spektren hervorzuheben, wird jeweils aus der gemes-
senen Reflektivita¨t R die Gro¨ße 1-R berechnet und auf einen Kantenhub von 1 normiert. Dabei
ist zu beachten, dass 1-R in der Regel nicht dem Absorptionskoeffizienten entspricht. Auch bei
der vereinfachten Betrachtung einer Abfolge von Transmission eines absorbierenden aber nicht
reflektierenden Materials der effektiven Dicke d und anschließender Reflexion an einem nicht ab-
sorbierenden Substrat der Reflektivita¨t R geht der Absorptionskoeffizient µlin exponentiell in die
reflektierte Intensita¨t
IRef = I0 e
−µlind/sinθ R (6.1)
ein (vgl. Gleichung (2.1)). Nur fu¨r Schichten, die wesentlich du¨nner sind als eine Absorptionsla¨nge,
d.h. d/sin θ ¿ (µlin)−1, kann der Exponentialterm durch eine lineare Na¨herung ersetzt werden.
Dann stimmt 1-R gerade mit dem normierten Transmissionsspektrum u¨berein.
Abbildung 6.8: Reflektivita¨ten unter- und oberhalb (gepunktete bzw. durchgezogene Linien) der
K-Kanten von Cr und Fe in Abha¨ngigkeit von der Temperatur fu¨r die Legierungen
Fe-19Cr (a, d), Fe-30Cr (b, e) und Fe-45Cr (c, f)
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Um die bei der Normierung von 1-R verloren gehende Information ebenfalls nutzen zu ko¨nnen,
werden die gemessenen Reflektivita¨tsspektren auf einfache Weise parametrisiert. Dazu wird jeweils
in einem Energiebereich unterhalb und oberhalb der Absorptionskante der mittlere Wert fu¨r die Re-
flektivita¨t bestimmt, d.h. jedem Spektrum wird je ein Wert fu¨r Vorkante (VK) und Nachkante (NK)
zugeordnet. Fu¨r die Cr-K Spektren gelten die Bereiche 5982-5986 eV (VK) bzw. 6020-6025 eV (NK)
und fu¨r die Fe-K Spektren die Bereiche 7105-7110 eV (VK) bzw. 7145-7155 eV (NK). Der Verlauf
von VK und NK in Abha¨ngigkeit von der Temperatur la¨sst sich an Abb. 6.8 verfolgen.
Zuna¨chst ist zu bemerken, dass sich die Reflektivita¨t an beiden Kanten und fu¨r alle Proben in einem
recht a¨hnlichen Wertebereich bewegt. Tendenziell sinkt die Reflektivita¨t bei steigender Temperatur.
Die Messungen an abgeku¨hlten Proben (in Abb. 6.8 (b), (c) und (f) bei 425◦C eingezeichnet; in (d)
nicht neu justiert) zeigen jedoch, dass das Absinken durch erneute Justierung weitgehend ausge-
glichen werden kann und somit auf experimentelle Faktoren zuru¨ckzufu¨hren ist. Diese apparativen
Faktoren werden in Kap. 6.4 diskutiert.
Der Unterschied zwischen VK und NK nimmt mit der Absorption zu. Wie erwartet ist die Absorp-
tion fu¨r Cr-K bei Fe-19Cr nur gering (vgl. Abb. 6.8 a) und steigt fu¨r die verschiedenen Messungen
in der Reihenfolge (a), (b), (c), (f), (e) und (d). Je gro¨ßer die Absorption, desto deutlicher he-
ben sich die XANES Strukturen vom Rauschen ab. Umgekehrt waren oberhalb von ca. 205◦C die
Strukturen des Cr-K Spektrums nicht mehr hinreichend klar vom Untergrund bzw. Rauschen zu
trennen. Dieses Problem tritt bei ho¨heren Temperaturen auch bei Fe-30Cr auf (vgl. Abb. 6.8 b).
Die Spektren an der K-Kante des in den Legierungen dominierenden Fe waren durchgehend von
besserer Qualita¨t.
Die im Verlauf der Temperaturrampe (vgl. Abb. 6.4) an Probe Fe-19Cr aufgenommenen Cr-K und
Fe-K GIXAS Spektren sind in Abb. 6.9 dargestellt. Entlang der Hilfslinien A bzw. B la¨sst sich
mit steigender Temperatur ein Absinken der Vorkantenschulter und ein Anstieg der
”
whiteline“
in den Cr-K Spektren verfolgen. Die Spektren zeigen von Beginn an einen hohen Beitrag von
Cr2O3. Oberhalb von ca. 125
◦C setzen deutliche Sto¨rungen durch Untergrund und Rauschen ein.
Die
”
whiteline“ wird stark u¨berho¨ht und die Vorkantenschulter verschwindet. Daher ist fu¨r Cr im
Bereich der Informationstiefe von einer vollsta¨ndigen Oxidation auszugehen.
Der Oxidationsverlauf in den Fe-K Spektren wird entlang der Hilfslinien E, F, G und H deutlich
(vgl. Abb. 6.9b). Die anfangs ausgepra¨gte Vorkantenschulter (E) sinkt ab ca. 105◦C sichtbar ab
und verschwindet im weiteren Verlauf der Oxidation fast vollsta¨ndig. Der U¨bergang von α-Fe zu
Fe2O3 wird an der Verschiebung der Kantenlage (F) und an der Struktur der ”
whiteline“ (G und
H) deutlich. Das Fe-K GIXAS Spektrum des Endproduktes entspricht jedoch nicht dem GIXAS
Spektrum von Fe2O3, sondern dem zusa¨tzlich eingezeichneten Transmissionsspektrum (vgl. F, G
und H). Dies weist auf den eingangs erwa¨hnten Fall hin, dass das an der Oberfla¨che entstandene
Fe-Oxid zwar zur Absorption, aber nicht zur Reflexion beitra¨gt. Der genaue Oxidationsverlauf wird
im Rahmen der numerischen Anpassung gekla¨rt.
Ob ein a¨hnlicher Effekt auch in den Cr-K Spektren auftritt, ist hier nicht zu erkennen. Einerseits
reicht die Temperaturrampe nicht weit genug und andererseits unterscheiden sich das GIXAS Spek-
trum und das Transmissionsspektrum von Cr2O3 nur geringfu¨gig. Die Verschiebung der ”
whiteline“
betra¨gt weniger als 1 eV.
Hinweise auf andere Oxide, ausser Cr2O3 und Fe2O3, sind bei einem ersten Vergleich mit den
umgerechneten Referenzen (vgl. Kap. 5.2) nicht sichtbar (vgl. auch die numerische Anpassung in
Kap. 6.5).
Die Spektren zu Probe Fe-30Cr finden sich in Abb. 6.10, der Temperaturverlauf in Abb. 6.5. Insge-
samt sind die Spektren und der Oxidationsverlauf a¨hnlich denen der Probe Fe-19Cr. Die Messung
von Cr-K Spektren war bis 345◦C mo¨glich, dann wurde das Signal-zu-Rausch Verha¨ltnis zu schwach.
Die anschließende Messung an der abgeku¨hlten Probe, d.h. ohne Sto¨rung durch Heizungs- und
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Temperatureffekte, stimmt sehr gut mit dem Spektrum von Cr2O3 u¨berein. Zu Beginn ist die
Vorkantenschulter (A) bei Fe-30Cr etwas ausgepra¨gter als bei Fe-19Cr.
In den Fe-K Spektren wird der Oxidationsverlauf entlang (E) und (F) deutlich. Die Struktur der
”
whiteline“ (Linien G und H) zeigt, dass das Endprodukt der Oxidation auch bei Fe-30Cr dem
Transmissionsspektrum von Fe2O3 entspricht, d.h. das gebildete Fe-Oxid tra¨gt nicht zur Reflexion
bei.
Die im Verlauf der Temperaturrampe (vgl. Abb. 6.6) an Probe Fe-45Cr gemessenen Cr-K und Fe-K
GIXAS Spektren sind in Abb. 6.11 dargestellt. Die Aussagen zu den Spektren von Fe-19Cr und
Fe-30Cr gelten hier analog. Die Cr-K Spektren zeigen den Anstieg des Oxidanteils vom teilweise
oxidierten Anfangszustand bis zum Endprodukt Cr2O3. Die Fe-K Spektren entsprechen zu Beginn
nahezu α-Fe und gehen ab ca. 185◦C mit steigendem Oxidanteil u¨ber zum Transmissionsspektrum
von Fe2O3. Die Breite der ”
whiteline“ ist dabei etwas geringer als bei der Referenz (vgl. Abb. 6.11
Linien G und H).
Allgemein ist bei den Oxidspektren von Cr und Fe an allen drei Legierungen zu beobachten, dass die
”
whiteline“ schmaler und ho¨her ist als bei den Referenzen. Anhand der Fe-K Spektren bei niedrigen
Temperaturen erkennt man, dass dieser Effekt bei der Reflexion am nicht oxidierten Substrat nicht
auftritt. Die XANES Struktur in den berechneten Reflexionsreferenzen wird durch die Struktur
der zugrundeliegenden Transmissionsreferenz bestimmt. Die Referenzsubstanzen liegen dabei als
Folie oder Pulver vor und besitzen eine Dicke bzw. Ko¨rnung im Mikrometerbereich. Dabei ist das
Verha¨ltnis von Oberfla¨chenatomen zu Volumenatomen sehr gering. Dieses Verha¨ltnis ist auch bei
der GIXAS Messung an einem Halbraum bzw. einem dicken Substrat klein, so dass die XANES
Strukturen sich mit der in Kap. 2 dargestellten Methode gut u¨bertragen lassen. Bei einer du¨nnen
Oxidschicht von wenigen Atomlagen Dicke ist eine andere Situation gegeben. Hier ist das Verha¨ltnis
von Oberfla¨chenatomen zu Volumenatomen deutlich gro¨ßer. Durch den Oberfla¨chendipol und die
fehlenden Nachbaratome erhalten die Metallatome eine etwas sta¨rkere positive Ladung als im Vo-
lumen. In den XANES Spektren bewirkt dies eine Verschiebung zu ho¨heren Energien. Zusa¨tzlich zu
den Oberfla¨cheneffekten ist durch die geringe Materialmenge evtl. auch die Bandstruktur nicht mit
der im Volumen ausgebildeten identisch. Dies ko¨nnte zu einer Vera¨nderung der Endzustandsdichte
und damit zu einer schmaleren
”
whiteline“ fu¨hren.
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Fe-19Cr
Abbildung 6.9: Normierte Cr-K (a) und Fe-K (b) GIXAS Spektren der Legierung Fe-19Cr bei zu-
nehmender Temperatur [◦C ]. Zum Vergleich sind die GIXAS Spektren von α-Fe
und Fe2O3 sowie das Transmissionsspektrum von Fe2O3 (TR) dargestellt. Struktur-
vera¨nderungen im Verlauf der Oxidation lassen sich anhand der Hilfslinien verfolgen
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Fe-30Cr
Abbildung 6.10: Normierte Cr-K (a) und Fe-K (b) GIXAS Spektren der Legierung Fe-30Cr bei zu-
nehmender Temperatur [◦C ]. Zum Vergleich sind die GIXAS Spektren von α-Fe
und Fe2O3 sowie das Transmissionsspektrum von Fe2O3 (TR) dargestellt. Struk-
turvera¨nderungen im Verlauf der Oxidation lassen sich anhand der Hilfslinien ver-
folgen
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Fe-45Cr
Abbildung 6.11: Normierte Cr-K (a) und Fe-K (b) GIXAS Spektren der Legierung Fe-45Cr bei zu-
nehmender Temperatur [◦C ]. Zum Vergleich sind die GIXAS Spektren von α-Fe
und Fe2O3 sowie das Transmissionsspektrum von Fe2O3 (TR) dargestellt. Struk-
turvera¨nderungen im Verlauf der Oxidation lassen sich anhand der Hilfslinien ver-
folgen
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6.4 Auswirkungen und Bestimmung der Rauigkeit
Fu¨r die Berechnung der transformierten Referenzen, die die Grundlage der numerischen Anpassung
bilden, muß die Rauigkeit σ der Oberfla¨chen bekannt sein (vgl. Kap. 2). Im Verlauf der Oxidschicht-
bildung kann es zur Ausbildung unterschiedlicher Oberfla¨chen- bzw. Grenzfla¨chenstrukturen der
einzelnen Phasen kommen, so dass bis zu vier verschiedene Rauigkeitswerte denkbar sind. Da-
bei ist u.a. zu erwarten, dass die Rauigkeit der Oxidschicht zunimmt wa¨hrend die Rauigkeit der
Oxid-Substrat-Grenzfla¨che sich nur wenig vera¨ndert.
Abbildung 6.12: Berechnete Reflektivita¨t R an (a) Cr2O3 und (b) Fe2O3 bei 30% Cr-Gehalt fu¨r
Rauigkeiten σ von 0 nm, 2 nm, 4 nm und 6 nm.
Methoden zur Berechnung der Auswirkungen der Rauigkeit auf die Reflektivita¨t und die Strukturen
im XANES Bereich wurden bereits in Kap. 2.3.4 dargestellt. Abb. 6.12 zeigt die Reflektivita¨t von
(a) Cr2O3 und (b) Fe2O3 am Beispiel von Fe-30Cr fu¨r die Rauigkeiten 0 nm, 2 nm, 4 nm und 6 nm.
Die Reflektivita¨t nimmt im Vorkantenbereich (VK) und im Nachkantenbereich (NK) jeweils in ver-
schiedenem Maße ab. Darin unterscheidet sich der Einfluss der Rauigkeit von den Auswirkungen
des Cr-Gehalts, der sich bei den Cr-K Spektren nur auf den Nachkantenbereich und bei den Fe-K
Spektren fast nur auf den Vorkantenbereich auswirkt (vgl. Abb. 6.21). In den normierten Spektren
der Form 1-R wirken sich Rauigkeiten von 0 nm bis 6 nm kaum auf die XANES Strukturen aus
(vgl. Abb. 5.7), d.h. durch die Normierung wird ein großer Teil der rauigkeitsbedingten Amplitu-
denvera¨nderungen kompensiert.
Dennoch soll an dieser Stelle durch Modellrechnungen gekla¨rt werden, wie sich eine abweichende
Rauigkeit der Referenzen auf die numerische Analyse der gemessenen Spektren mit Fit-Gleichung
(2.67) auswirkt. Dazu werden aus den transformierten Referenzen von Fe und Fe2O3 bzw. Cr und
Cr2O3 mit Hilfe des einfachen Schichtmodells gema¨ß der Gleichung (2.66) fu¨r RESM Spektren fu¨r
Oxidschichtdicken von 0.5 bis 9.5 nm generiert, wobei fu¨r die Rauigkeit σ = 0 nm angenommen
wird. Diese Spektren werden wiederum auf den Bereich 7145-7155 eV fu¨r Fe-K bzw. 6020-6025 eV
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fu¨r Cr-K normiert. Als Beispiel wurden bereits die Fe-K Spektren zu Fe-30Cr in Abb. 2.23 ge-
zeigt. Anschließend werden die generierten Spektren nacheinander mit Referenzen der Rauigkeiten
σ =0 nm und σ =2.5 nm numerisch angepasst. Das Ergebnis der Fe-K und Cr-K Anpassung fu¨r
d=0-9 nm mit Rauigkeiten σ = 2.5 nm ist praktisch identisch zur Anpassung mit σ = 0 nm, die
am Beispiel von Fe-30Cr in Abb. 2.24 bereits dargestellt wurde.
Bemerkenswert ist, dass bei Fe-K Anpassungen mit den drei Referenzen Fe, Fe2O3 und Fe3O4 zwar
die Anteile von Fe und die ggf. addierten Anteile der Fe-Oxide unvera¨ndert bleiben, wobei aber mit
zunehmender Abweichung der Rauigkeit der Anteil von Fe3O4 steigt, obwohl Fe3O4 in keinem der
generierten Spektren enthalten ist.
Eine Differenz der Rauigkeit von Referenzspektren und zu untersuchenden Spektren in der Gro¨ßen-
ordnung 2.5 nm fu¨hrt somit zu vernachla¨ssigbaren Fehlern bei der Anpassung. Erst bei Differenzen
ab ca. 6 nm sind deutliche A¨nderungen zu erwarten vgl. Abb. 5.7.
Auch wenn die numerische Anpassung der normierten Spektren durch eine fehlerhaft bestimmte
Rauigkeit zuna¨chst nicht beeinflusst wird, muss die Rauigkeit bei der Interpretation der Ergebnisse
und bei der U¨bertragung in das Schichtmodell beru¨cksichtigt werden. Die Notwendigkeit, die Rau-
igkeit zu bestimmen, besteht also unvera¨ndert.
Eine Bestimmung der Rauigkeit σ der realen Oberfla¨chen kann mit Hilfe der gemessen GIXAS-
Spektren selbst erfolgen. Eine zweite Abscha¨tzung ergibt sich aus Oberfla¨chenprofilen, die durch
Abtastung der Oberfla¨che mit einer Nadelspitze bestimmt wurden.
6.4.1 Bestimmung der Rauigkeit mittels GIXAS Spektren
Die gemessene Reflektivita¨t R’=I’/I’0 wird beeinflußt von der ausgeleuchteten Fla¨che, der Proben-
justierung, der Strahldivergenz, der Absorption von Fu¨llgas und Kaptonfenster, den Spalto¨ffnungen
und den Eigenschaften der Ionisationskammern. Dadurch weicht die gemessene Reflektivita¨t R’ um
einen Faktor, der hier als GF bezeichnet wird, von der tatsa¨chlichen Reflektivita¨t R der Oberfla¨che
ab. GF kann fu¨r jedes Spektrum verschieden sein und sich z.B. beim Heizvorgang vera¨ndern. In-
nerhalb eines Spektrum ist GF jedoch anna¨hernd konstant, so dass die Mo¨glichkeit besteht, den
Faktor von anderen Einflu¨ssen zu trennen und zu eliminieren.
Rauigkeit, Chromgehalt der Legierung und die XANES Strukturen wirken sich in verschiedener,
charakteristischer Weise auf die Spektren aus (vgl. Abb. 6.12 und 6.21). Fu¨r eine einfache Parame-
trisierung wurde jedem Spektrum ein Vorkanten- und ein Nachkantenwert, VK bzw. NK, fu¨r die
Reflektivita¨t zugeordnet (vgl. Kap 6.3.2). Die Werte fu¨r VK und NK lassen sich einerseits fu¨r ge-
messene Spektren direkt (vgl. Abb. 6.8) und andererseits fu¨r simulierte Spektren als Funktion von
Rauigkeit, Chromgehalt und XANES Struktur berechnen. Da der apparative Faktor GF Vorkante
und Nachkante in anna¨hernd gleicher Weise beeinflusst, fa¨llt er bei der Bildung des Quotienten
NK/VK heraus. Der Quotient NK/VK fu¨r die gemessenen GIXAS Spektren ist in Abb. 6.13 dar-
gestellt.
Somit ko¨nnen die Quotienten NK/VK fu¨r gemessene und simulierte Spektren prinzipiell mitein-
ander verglichen werden, wobei fu¨r letztere einige Annahmen gelten, die den Parameterraum ein-
schra¨nken. Zuna¨chst zeigt ein grober XANES
”
fingerprint“ Vergleich der Oxidationsmessreihen mit
verschiedenen Referenzspektren, dass im Wesentlichen ein U¨bergang von Cr zu Cr2O3 bzw. von Fe
zu Fe2O3 stattfindet (vgl. Kap. 6.3.2). Oberhalb von ca. 300
◦C dominiert an beiden Absorpti-
onskanten der Oxidanteil. Bei Raumtemperatur dominiert das nicht oxidierte Fe gegenu¨ber Fe2O3
wa¨hrend Cr und Cr2O3 zu nahezu gleichen Anteilen vorhanden sind. Da bei den nicht oxidierten
Spektren weniger Abweichung vom nominellen Cr-Gehalt zu erwarten ist, eignen sich Fe und Cr
tendenziell besser als die oxidierten Referenzen fu¨r die Bestimmung der Rauigkeit. Daher wird bei
Raumtemperatur die Referenz von α-Fe zum Vergleich herangezogen.
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Abbildung 6.13: Quotient NK/VK fu¨r die Cr-K und Fe-K GIXAS Spektren der drei Legierungen
(a) Fe-19Cr, (b) Fe-30Cr und (c) Fe-45Cr
Abbildung 6.14: Quotient NK/VK als Funktion der Rauigkeit fu¨r die Referenzen α-Cr und Cr2O3
(a) sowie α-Fe und Fe2O3 (b) mit jeweils 10, 40 und 70 Atom-% Cr.
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Neben der Rauigkeit la¨sst sich als zweiter Parameter auch der Cr Gehalt in den Referenzen variieren.
Hier genu¨gt fu¨r den Vergleich ein Wertebereich von +/- 10% um den nominellen Cr Gehalt in der
Legierung. Dies wiederspricht nicht den ho¨heren Anreicherungen, die sich in den folgenden Kapiteln
ergeben werden, da die An- bzw. Abreicherung sich in der Summe auf den Kantenhub der Spektren
und damit auf den Vergleich mit einem einzelnen Referenzspektrum nur wenig auswirkt. Abb. 6.14
zeigt den Quotienten NK/VK als Funktion der Rauigkeit fu¨r die simulierten Referenzen von α-Cr
und Cr2O3 sowie α-Fe und Fe2O3 bei einem Cr-Gehalt von 10, 40 und 70 Atom-%. Mit steigendem
Cr-Gehalt nimmt NK/VK in den Cr-K Spektren ab und in den Fe-K Spektren zu.
Abbildung 6.15: Bestimmung der Rauigkeit σ im Verlauf der Oxidation aus Cr-K und Fe-K Spektren
der Legierungen Fe-19Cr (a,d), Fe-30Cr (b,e) und Fe-45Cr (c,f). Um 5% (c,f) bzw.
10% (Rest) nach oben und unten abweichende Cr-Gehalte der Referenzen sind mit
Dreiecken gekennzeichnet
Abbildung 6.15 zeigt den Temperaturverlauf der Rauigkeit σ fu¨r die drei untersuchten Legierungen,
wobei fu¨r Fe-19Cr die Referenzen von α-Cr und α-Fe mit einem Cr-Gehalt von jeweils 10 und
20 Atom-% und die Referenzen Cr2O3 und Fe2O3 mit einem Cr-Gehalt von je 20 und 30 Atom-%
verwendet wurden. Bei der Legierung Fe-30Cr wurden 20 und 30 Atom-% fu¨r das Substrat sowie
30 und 40 Atom-% fu¨r die Oxide benutzt. Bei Fe-45Cr lauten die Werte in beiden Fa¨llen 40 und
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50 Atom-%. In Abb. 6.15 sind nach oben abweichende Cr-Gehalte der Referenzen mit einem nach
oben gerichteten Dreieck markiert und umgekehrt. Rauigkeitswerte kleiner Null resultieren, wenn
NK/VK-Werte nicht zugeordnet werden ko¨nnen. Es zeigt sich eine recht gute U¨bereinstimmung der
auf Cr-K und Fe-K basierenden Rauigkeitswerte, die von zwei verschiedenen, gleichzeitig polierten
Proben stammen.
Bei Fe-19Cr la¨sst sich anhand der Fe-K Spektren die Rauigkeit bis ca. 300◦C mit ca. 2.5 ± 0.5 nm
angeben (vgl. Abb. 6.15 d). Wegen der sta¨rkeren Oxidation von Cr und der unbekannten Cr-
Anreicherung im Oxid ist die Bestimmung mittels Cr-K mit einer gro¨ßeren Unsicherheit behaftet.
Der Mittelwert von 2.5 nm wird in diesem Rahmen besta¨tigt. Oberhalb von ca. 300◦C wird auch bei
Fe-K das Oxid dominant, d.h. die Abscha¨tzung von σ muss mit Fe2O3 erfolgen. Bis zum Endzustand
(bei 425◦C eingezeichnet) steigt die Rauigkeit auf bis zu 7 nm an.
Bei Fe-30Cr betra¨gt die Rauigkeit bei Bestimmung mit α-Cr und α-Fe im Bereich bis ca. 300◦C etwa
2.0 nm (vgl. Abb. 6.15 b, e). Anschließend zeigen die Fe-K Spektren einen klaren Anstieg der
Rauigkeit wa¨hrend bei Cr-K die Rauigkeit scheinbar zwischenzeitlich sinkt. Dies ist ein Hinweis auf
Unterschiede im Oxidationsverhalten von Fe und Cr und darauf, dass das Oxid nach Aussen hin
Fe-reicher wird. Am Ende liegt die Rauigkeit bei bis zu 6 nm.
Die Rauigkeit von Fe-45Cr vera¨ndert sich im gesamten Temperaturverlauf nur wenig (vgl. Abb. 6.15
c, f). Als Mittelwert wird σ = 2.5 nm verwendet. Erst nach dem Abku¨hlen ist bei Cr-K eine erho¨hte
Rauigkeit zu bemerken (vgl. Abb. 6.15c).
Fu¨r die Interpretation der numerischen Anpassung in Kap. 6.6 werden zuna¨chst die genannten,
relativ stabilen Rauigkeitswerte aus dem Intervall bis ca. 300◦C eingesetzt. In diesem Zusammen-
hang wird auch der Einfluss des Fehlers von σ auf die Interpretation diskutiert. Die zunehmende
Rauigkeit in den Fe-K Spektren bei ho¨heren Temperaturen tritt zusammen mit dem Transmissions-
charakter der Spektren auf.
6.4.2 Oberfla¨chenprofile
Zur Kontrolle der Rauigkeitswerte wurde fu¨r jede Legierung an je einer frisch pra¨parierten und ei-
ner geheizten Probe (an der die Fe-K Spektren gemessen wurden), ein Oberfla¨chenprofil mit einem
LOT-Oriel Tencor PL-10 aufgenommen. Dabei wurde die Auslenkung der Cantileverspitze, die in
100 Sekunden auf 1 mm La¨nge u¨ber die Oberfla¨che wandert, mit 50 Hz gemessen. Die Abtastung
betra¨gt somit 5 Punkte pro Mikrometer. Die um den linearen Trend bereinigten Profile sind in
Abb. 6.16 dargestellt. Zur Verdeutlichung der gestauchten La¨ngenskala ist ein Strahl eingezeichnet,
der die Oberfla¨che unter 0.28◦ trifft. Auffa¨llig ist die Welligkeit einiger Profile (c, d, e, f), welche Am-
plituden bis zu 50 nm erreichen kann. Dieses Relief ha¨ngt nicht direkt mit der Oxidation zusammen.
Wahrscheinlicher sind geringfu¨gige Unterschiede in der Pra¨paration, z.B. durch die Abnutzung der
Schleifpapiere. Wie bereits bei der Beschreibung der Pra¨paration erwa¨hnt (vgl. Kap. 6.1), wurden
die Proben jeweils paarweise poliert. Die nicht oxidierten Proben wurden einige Wochen spa¨ter
hergestellt und dienen daher nur unter Vorbehalt als Vergleichsproben fu¨r nicht oxidierte Ober-
fla¨chen. Die Reproduzierbarkeit von Profil-Messungen ist zwar gering, d.h. eigentlich mu¨sste fu¨r
jede Probe u¨ber einige Profile gemittelt werden, aber dennoch sind die Profile in sich konsistent,
was dafu¨r spricht, dass die gewa¨hlten 1 mm Strecken repra¨sentativ fu¨r die gesamte Oberfla¨che
sind. Die Oberfla¨chen der geheizten Proben weisen eine deutlich erho¨hte Zahl von Spitzen auf, die
ca. 10-50 nm vertikale und 1-3 µm horizontale Ausdehnung besitzen. Die laterale Ausdehnung ist
kleiner als die erste Fresnelzone, d.h. die Spitzen tragen nicht zur Reflexion bei. Im Vergleich zum
Strahlverlauf in Abb. 6.16 wird jedoch deutlich, dass ein großer Teil der Oberfla¨che im Schatten
der Spitzen liegt und nur nach Transmission einer Spitze erreicht werden kann. Dies erkla¨rt den
Transmissionscharakter der Spektren, der insbesondere bei Fe-K beobachtet wurde (vgl. Abb. 6.9,
6.10 und 6.11).
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Abbildung 6.16: Oberfla¨chenprofile von 1 mm La¨nge an je einer frisch pra¨parierten bzw. einer ge-
heizten Probe: (a, b) Fe-19Cr, (c, d) Fe-30Cr und (e, f) Fe-45Cr. Zur Illustration
der Geometrie ist ein typischer Strahlverlauf bei 0.28◦ Einfallswinkel eingezeichnet.
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Probe Fe-19Cr Fe-30Cr Fe-45Cr
(a) rms-Rauigkeiten fu¨r 1 mm Profile [nm]
oxidiert 7.5 3.1 4.8
poliert 2.7 3.0 4.7
(b) rms-Rauigkeiten fu¨r 20 µm Segmente [nm]
oxidiert 3.0-3.5 2.0-2.5 2.0-2.5
poliert 1.5-2.0 2.0-2.5 3.5-4.0
Tabelle 6.1: RMS-Rauigkeiten, die mit (a) den kompletten 1 mm langen Oberfla¨chenprofilen und
mit (b) 20 µm Segmenten ermittelt wurden.
Fu¨r die Abweichung vom tiefpaßgefilterten Trend wird vom Gera¨t eine rms-Rauigkeit angegeben
(siehe Tab. 6.1 a). Diese Werte werden weniger von der Zusammensetzung der Probe und dem Grad
der Oxidation als von der Pra¨paration bestimmt. Die strukturellen Unterschiede der Profile, z.B.
bei Fe-30Cr (vgl. Abb. 6.16 e, f), spiegeln sich in den rms-Rauigkeiten kaum wieder.
Die rms-Rauigkeiten der hochpaßgefilterten Profile (vgl. Tab. 6.1 a) geben nicht die Rauigkeit
im Sinne der Ro¨ntgenreflexion bzw. des verwendeten Rauigkeitsmodells an (vgl. Kap. 2.3.4). In
das Modell geht die vertikale Abweichung von der (ggf. lokalen) Reflexionsebene ein. Um diese zu
berechnen, wurden fu¨r kurze Profilsegmente von jeweils 20 µm La¨nge, was der Gro¨ßenordnung der
Ausdehnung der Fresnel-Zonen entspricht (vgl. Kap. 2), die Ho¨henabweichungen der Punkte vom
Mittelwert des Segments bestimmt. Die Ho¨henabweichungen wurden in Bereiche von 4 A˚ unterteilt
und anschließend gegen die Anzahl der Punkte pro Bereich aufgetragen (vgl. Abb. 6.17).
Abbildung 6.17: Ha¨ufigkeitsverteilung der Ho¨henabweichungen berechnet mit 20 µm Segmenten fu¨r
die Oberfla¨chenprofile von (a) Fe-19Cr, (b) Fe-30Cr und (c) Fe-45Cr.
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Bei dieser Auftragung ergeben sich die fu¨r das Rauigkeitsmodell in Kap. 2.3.4 vorausgesetzten Gauß-
Verteilungen. Die große Zahl der Spitzen bei den oxidierten Proben Fe-19Cr und Fe-30Cr fu¨hrt zu
einem Anstieg der mittleren Ho¨he, so dass die Gauß-Verteilungen um die Oberfla¨chen nach unten
verschoben erscheinen. Die Spitzen selbst liegen u¨berwiegend außerhalb des dargestellten Bereichs
von -150 A˚ bis 150 A˚. Mittels der Formel (2.48) fu¨r die Verteilung folgt aus der Breite der Kurven
die Rauigkeit (vgl. Tab. 6.1 b). Da die Wahl der Segmentla¨nge und die Lage der Profile auf der
Oberfla¨che variiert werden und das Ergebnis beeinflussen ko¨nnen, wird der Fehler der so bestimmten
Rauigkeit mit 1 nm abgescha¨tzt. Innerhalb dieser Grenzen werden die in 6.4.1 ermittelten Werte
fu¨r die Rauigkeit σ besta¨tigt.
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6.5 Numerische Anpassung der GIXAS Spektren
Nachdem gezeigt wurde, dass bei der gewa¨hlten Normierung Rauigkeit und Cr-Gehalt der Refe-
renzen fu¨r die numerische Anpassung zuna¨chst vernachla¨ssigbar sind, kann nun die Anpassung mit
”
MINFIT“ durchgefu¨hrt werden (vgl. Kap. 2). Als Parameter fu¨r die GIXAS Referenzen werden
jeweils die in Kap. 6.4 bestimmte Rauigkeit und der nominelle Cr-Gehalt der untersuchten Legie-
rung angesetzt. Bei den Fe-K Spektren wird zusa¨tzlich die Transmissionsreferenz von Fe2O3 gema¨ß
(6.1) verwendet. Die Anpassung wurde eingeschra¨nkt auf die Bereiche 5980 eV bis 6028 eV bei
Cr-K und 7105 eV bis 7155 eV bei Fe-K Spektren.
Abbildung 6.18: Ergebnisse der numerischen Anpassung der Fe-K GIXAS Spektren fu¨r (a) Fe-19Cr,
(b) Fe-30Cr und (c) Fe-45Cr. Gezeigt werden jeweils die Anteile von α-Fe (–2–),
Fe2O3 GIXAS (5), Fe2O3 Transmission (4) und die Summe der Oxide (—)
108 6 Untersuchungen an FeCr-Legierungen
Abbildung 6.19: Ergebnisse der numerischen Anpassung der Cr-K GIXAS Spektren fu¨r (a) Fe-19Cr,
(b) Fe-30Cr und (c) Fe-45Cr. Gezeigt werden jeweils die Anteile von α-Cr (–2–)
und Cr2O3 GIXAS (–5–)
Der Temperaturverlauf der Anteile in den Fe-K Spektren ist in Abb. 6.18 dargestellt. Die Messungen
an abgeku¨hlten Proben sind wiederum bei 425◦C eingezeichnet. Der absolute Fehler der Anteile be-
tra¨gt bei Fe-K ca. 3%. Beobachtungen an den Verlaufskurven werden in der folgenden Beschreibung
stets in der Reihenfolge (a) Fe-19Cr, (b) Fe-30Cr und (c) Fe-45Cr angegeben.
Zu Beginn betra¨gt der Oxidanteil ca. 20%, 19% bzw. 18%, d.h. es liegt bei nahezu gleichen Werten
eine leicht sinkende Tendenz mit steigendem Cr-Gehalt vor. Die Bildung von zusa¨tzlichem Fe-
Oxid setzt bei ca. 105-125◦C , 125-145◦C bzw. 110-150◦C ein. Dabei tra¨gt das entstehende Fe2O3
zuna¨chst zur Reflektivita¨t bei, d.h. der Anteile von Fe2O3 GIXAS steigt. Erst ab 145-165
◦C , 145-
165◦C bzw. 165-185◦C tritt nicht reflektierendes Fe2O3 auf. Eine Erkla¨rung hierfu¨r ist, dass geringe
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Mengen von Fe2O3 an der Oberfla¨che die Topographie nicht entscheidend vera¨ndern und gemeinsam
mit Cr2O3 zur Reflexion beitragen. Mit zunehmender Menge von Fe2O3 ko¨nnen Strukturen gebildet
werden, die sich von der Cr2O3-Oberfla¨che so stark abheben, dass eine gemeinsame Reflexion nicht
mehr mo¨glich ist. Gleiche Anteile liegen bei ca. 195◦C , 205◦C bzw. 215◦C vor. Dieser U¨bergang
der Oxidstruktur wird bis ca. 285◦C , 300◦C bzw. 265◦C abgeschlossen.
Die Summe der Oxidanteile steigt mit abnehmendem Cr-Gehalt tendenziell steiler an. Ein Oxida-
tionsgrad von 50% wird bei ca. 170◦C , 215◦C bzw. 255◦C erreicht. Bei 405◦C sowie nach dem
Abku¨hlen der Proben betra¨gt der Oxidanteil ca. 90%, 85% bzw. 80%. Wie zu Beginn liegt eine
sinkende Tendenz mit steigendem Cr-Gehalt vor.
Abb. 6.19 zeigt den Temperaturverlauf der Anteile bei der numerischen Anpassung der Cr-K Spek-
tren. Die Messungen an abgeku¨hlten Proben sind bei 425◦C eingetragen. Die Fehler bei der An-
passung sind bei Cr mit ca. 5% gro¨ßer als bei Fe mit ca. 3%. Bei Temperaturen ab ca. 300◦C sinkt
das Signal-zu-Rausch Verha¨ltnis der Spektren und der Fehler kann um einen Faktor von 2 anstei-
gen. Bei den Cr-K Spektren wird die einfallende bzw. reflektierte Intensita¨t zusa¨tzlich durch die
Fe2O3-Strukturen an der Oberfla¨che geda¨mpft.
Das Oxidationsverhalten von Cr und Fe unterscheidet sich sehr stark. Zu Beginn betra¨gt der Cr2O3-
Anteil in den Legierungen (a) Fe-19Cr, (b) Fe-30Cr und (c) Fe-45Cr bereits ca. 80%, 70% bzw. 65%,
d.h. der Oxidationsgrad ist deutlich ho¨her als bei den Fe-K Spektren und nimmt mit sinkendem
Cr-Gehalt noch etwas sta¨rker zu. Der Oxidanteil a¨ndert sich bis ca. 85◦C , 265◦C bzw. 325◦C nur ge-
ringfu¨gig. Danach steigt der Oxidanteil jeweils steil an und erreicht nach einer Temperaturerho¨hung
um ca. 40◦C einen Wert nahe 100%. Dieser abrupte Anstieg geht jedoch mit einer Verschlechterung
der Qualita¨t der Spektren einher, so dass ein numerischer Effekt bei der Anpassung nicht ausge-
schlossen werden kann. Auch wenn der Anstieg des Oxidanteils somit u¨berscha¨tzt wird, bleibt die
einsetzende Oxidation von Cr bei Fe-30Cr und Fe-45Cr signifikant.
110 6 Untersuchungen an FeCr-Legierungen
6.6 U¨bertragung der FeCr-Oberfla¨chenstruktur in das Schichtmodell
Die oxidierten Oberfla¨chen der FeCr-Legierungen sollen mit dem einfachen Schichtmodell beschrie-
ben werden, das in Abschnitt 2.3.5 eingefu¨hrt wurde. Abb. 6.20 zeigt den allgemeinen Fall einer
Oxidschicht der Dicke t auf einem FeCr-Substrat. Die Oxidschicht ist definiert als die Menge aller
oxidierten Atome im System. Die Cr-Gehalte nCr1 in der Oxidschicht und n
Cr
2 in der U¨bergangszone
im Substrat (vgl. Abb. 6.20) ko¨nnen sich im Laufe des Experiments vera¨ndern und vom Nominal-
wert fu¨r die Legierung abweichen. Dabei treten keine Masseverluste auf, d.h. einer Chromanreiche-
rung im Oxid muss eine entsprechende Eisenanreicherung im Substrat gegenu¨ber stehen, die aber
u¨ber einen gro¨ßeren Tiefenbereich verteilt sein kann. Da die Mobilita¨t der Atome in der Legierung
gering ist, wird sich an der Grenzfla¨che ein Konzentrationgradient ausbilden. Die Dicke des be-
troffenen Bereichs ist nicht bekannt, kann aber die Eindringtiefe des Ro¨ntgenstrahls u¨berschreiten.
Daher wird dem in Abb. 6.20 als U¨bergangszone bezeichneten Teil des Substrats, der zum reflek-
tierten Spektrum beitra¨gt, ein effektiver Wert fu¨r den Cr-Gehalt zugeordnet. Die entsprechenden









Abbildung 6.20: Einfaches Schichtmodell fu¨r eine Oxidschicht der Dicke t an der FeCr Oberfla¨che.
Der Chromgehalt in Oxid- und Grenzschicht kann vom Substrat abweichen.
Die Auswirkungen des Cr-Gehalts auf die Reflektivita¨t sind fu¨r die transformierten Referenzen
Cr2O3 und Fe2O3 in Abb. 6.21 dargestellt. An der Cr-K Kante liegt Fe-10Cr nahe dem Grenzfall
der Reflexion an reinem Eisen. Mit zunehmendem Cr-Gehalt nimmt die Absorption zu und die
Reflektivita¨t oberhalb der Kante sinkt entsprechend linear ab. An der Fe-K Kante ist Fe-95Cr vom
Grenzfall der Reflexion an Cr kaum noch zu unterscheiden. Mit abnehmendem Cr-Gehalt stehen
unterhalb der Fe-K Kante weniger Absorberatome zur Verfu¨gung, d.h. die Reflektivita¨t steigt.
Oberhalb der Fe-K Kante sinkt die Reflektivita¨t durch die Absorption an den Fe Atomen. Auch
hier besteht ein linearer Zusammenhang zwischen dem Cr-Gehalt (bzw. dem Fe-Gehalt) und der
Abnahme der Reflektivita¨t an der Absorptionskante.
In den zugeho¨rigen normierten 1-R Spektren (vgl. Abb. 6.22) sind nur geringe Unterschiede zu
erkennen. In den Cr-K Spektren ist mit zunehmendem Eisenanteil eine leichte Verflachung der
”
whiteline“ und eine geringfu¨gige Verschiebung der Kantenlage zu erkennen. Die daraus resul-
tierende Vera¨nderung der numerischen Anpassung liegt jedoch innerhalb der Fehlergrenzen. Der
Cr-Gehalt hat in den Fe-K Spektren praktisch keine Auswirkungen auf die XANES-Strukturen.
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Abbildung 6.21: Auswirkung des Cr-Gehalts auf die berechneten Reflexionsspektren von (a) Cr2O3
und (b) Fe2O3
Abbildung 6.22: Auswirkung des Cr-Gehalts (Werte wie in Abb. 6.21) auf die berechneten 1-R
Spektren von (a) Cr2O3 und (b) Fe2O3
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Abbildung 6.23: Bestimmung der Parameter κFeII (σ) in Gleichung (6.5) bei Rauigkeiten σ von 0 nm,
2 nm und 2.5 nm.
Zu beachten bleibt, dass die Normierungsfaktoren k (vgl. (2.74) in Kap. 2.3.6) fu¨r die Umrechnung
von Reflektivita¨ten in normierte 1-R Spektren von der Rauigkeit abha¨ngig sind, so dass die Rauig-
keit bei der Interpretation der Anpassungsergebnisse nochmals einfließt. Die Normierungsfaktoren
fu¨r die transformierten Referenzen Cr2O3 und α-Cr bzw. Fe2O3 und α-Fe lassen sich (in dieser

























Tra¨gt man jeweils 1/k gegen den Cr-Gehalt auf, so ergeben sich die Parameter κ aus der Ge-
radensteigung. Dies ist in Abb. 6.23 fu¨r α-Fe gezeigt. Beispiele fu¨r Werte der Konstanten κ bei
verschiedenen Rauigkeiten sind in Tabelle 6.2 aufgelistet. Der Fehler betra¨gt ca. 1-2%.
Die Berechnung der Schichtdicke der Oxidschicht mit den Gleichungen (2.69) und (2.76) erfolgt
zuna¨chst fu¨r Fe-K und Cr-K Spektren separat. Dadurch erha¨lt man zwei mo¨glicherweise verschie-
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0.0 nm 2.0 nm 2.5 nm
κCrII 0.180 0.228 0.253
κCrI 0.150 0.216 0.234
κCrII /κ
Cr
I 1.20 1.06 1.08
κFeII 0.202 0.249 0.274
κFeI 0.180 0.211 0.227
κFeII /κ
Fe
I 1.12 1.18 1.21






















II ein. Durch Einsetzen von (6.2) bis (6.5) bleiben in den Gleichungen fu¨r t
Cr

























aFeI (1− nCr2 )
aFeII (1− nCr1 )
)−1
. (6.9)
An diesen Gleichungen la¨ßt sich direkt ablesen, dass vera¨nderte Cr-Gehalte einen signifikanten
Einfluß auf die Bestimmung der Schichtdicken haben und nicht ignoriert werden du¨rfen.
Durch die gewa¨hlte Normierung haben Fehler bei der Bestimmung der Rauigkeit nur geringen
Einfluß auf die numerische Anpassung. Fu¨r die Interpretation im Rahmen des Schichtmodells sind





II relevant. Diese Verha¨ltnisse besitzen eine deutlich geringere Abha¨ngigkeit von der Rauigkeit
als die jeweiligen Faktoren (vgl. Tab. 6.2). Ein Fehler von ca. 1 nm bei der Bestimmung der Rauigkeit
tra¨gt somit deutlich weniger zum Gesamtfehler bei als der Fehler bei der numerischen Anpassung.
Da im angesetzten Modell alle Oxide zu einer einzige Oxidschicht zusammengefasst wurden, mu¨ssen
die Schichtdicken gema¨ß (6.8) und (6.9) identisch sein. Setzt man die beiden gleich, so erha¨lt man
fu¨r die beiden verbleibenden Unbekannten nCr1 und n
Cr
2 die Gleichung
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Gibt man beispielsweise fu¨r nCr2 einen Wert vor, so erha¨lt man n
Cr
1 aus der numerischen Lo¨sung
von (6.10). Anschließend resultiert die Schichtdicke der gesamten Oxidschicht aus (6.8) oder (6.9).
Dieses Verfahren wird im Folgenden fu¨r die gemessenen Spektren durchgefu¨hrt.
Die mathematisch mo¨glichen Kombinationen von Cr-Gehalt im Oxid nCr1 und Cr-Gehalt in der
U¨bergangszone nCr2 (Wertebereich 5% bis 65%) sind fu¨r Probe Fe-19Cr in Abb. 6.24 dargestellt.
Abbildung 6.24: Cr-Gehalt in der Oxidschicht als Funktion des Cr-Gehalts in der U¨bergangszone
fu¨r die Spektren von Fe-19Cr.
Eine Einschra¨nkung der Wertebereiche von nCr1 und insbesondere n
Cr
2 ergibt sich aus den physikali-
schen Eigenschaften des Systems. Aufgrund der Massenerhaltung muss eine Cr-Anreicherung in der
Oxidschicht, die fu¨r FeCr-Oberfla¨chen typisch ist (vgl. Kap. 4), mit einer Anreicherung von Fe in der
U¨bergangszone einhergehen und umgekehrt. Von den vier in Abb. 6.24 eingezeichneten Quadranten
(a-d) enthalten daher nur (a) und (d) physikalisch sinnvolle Werte. Fu¨r die FeCr-Legierungen ist
zudem zu erwarten, dass der Cr-Gehalt in der U¨bergangszone im Substrat (vgl. Abb. 6.20) weniger
stark vom nominellen Cr-Gehalt der Legierung abweicht als der Cr-Gehalt in der Oxidschicht. Dies
wird durch Abb. 6.24 besta¨tigt. Bei Raumtemperatur liegt der Cr-Gehalt des Oxids bereits bei ca.
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45-85% fu¨r nCr2 zwischen 5 und 19%. D.h. der Cr-Gehalt in der U¨bergangszone sinkt mo¨glicher-
weise unter den Wert, der fu¨r spontane Passivierung erforderlich ist (vgl. Kap. 4). Mit steigender
Temperatur sinkt nCr1 zuna¨chst ab, was auf eine bevorzugte Entstehung von Fe-Oxid hinweist. Mit
Blick auf die zugrunde liegenden Daten in Abb. 6.18 (a) und Abb. 6.19 (a) ist zu bemerken, dass
dieser Trend auf wenigen Messpunkten basiert und innerhalb der Fehlergrenzen liegt.
Da weniger Cr-K als Fe-K Spektren vorliegen (vgl. Kap. 6.3.1), wurden die Temperaturverla¨ufe
der Anteile von α-Cr und Cr2O3 ggf. linear interpoliert. An der Flanke des schnellen U¨bergangs zu
100% Cr-Oxid, hier bei 105◦C (vgl. Abb. 6.19 a), ko¨nnten dabei fehlerhafte Werte entstanden sein.
Wenn ein Anteil fu¨r den Beitrag des Substrats, d.h. aCrII oder a
Fe
II , auf Null oder einen niedrigen
Wert (a¨hnlich dem Fehler) absinkt, dann steigt durch den entsprechenden Quotienten in (6.10) der
Fehler stark an. Ebenso steigt der Fehler in (6.8) bzw. (6.9). Bei der jeweiligen Berechnung wird zur
Vermeidung der Singularita¨t der Wert Null durch 0.1% ersetzt. Dies fu¨hrt zu Artefakten, welche
die entsprechenden Stellen in den Abbildungen sichtbar machen. Bei Temperaturen ab 125◦C geht
in die Berechnung fu¨r Fe-19Cr dieser willku¨rlich festgesetzte Wert fu¨r aCrII ein. Dabei ergeben sich
mathematisch mo¨gliche Kombinationen von nCr1 und n
Cr
2 , die physikalisch nicht sinnvoll sind. Daher
wird fu¨r nCr1 bei der Berechnung auf den maximalen Wert von 100% festgelegt. Die Bestimmung der
Oxidschichtdicke im Rahmen des einfachen Schichtmodells ist dann nicht mehr mo¨glich. In solchen
Fa¨llen kann nur mit (6.9) der Temperaturverlauf der Fe-Oxidation separat betrachtet werden.
Abbildung 6.25: Cr-Gehalt in der Oxidschicht als Funktion des Cr-Gehalts in der U¨bergangszone
fu¨r die Spektren von Fe-30Cr.
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Der Cr-Gehalt im Oxid nCr1 als Funktion des Cr-Gehalts in der U¨bergangszone n
Cr
2 im Wertebereich
5% bis 65% ist fu¨r Probe Fe-30Cr in Abb. 6.25 dargestellt. Physikalisch mo¨glich sind wiederum nur
Wertekombinationen in den Quadranten (a) und (d). Die Berechnung basiert auf den Anteilen
aus Abb. 6.18 (b) und Abb. 6.19 (b). Zu Beginn liegt der Cr-Gehalt im Oxid bei ca. 50-85% fu¨r
nCr2 zwischen 10% und 30%. Bei spontaner Passivierung an Luft wird bevorzugt Cr2O3 gebildet,
wobei sich in der U¨bergangszone des Substrats Fe anreichert. Mit zunehmender Temperatur ist
ein abnehmender Trend im Verha¨ltnis nCr1 zu n
Cr
2 zu beobachten. Der Cr-Gehalt im Oxid sinkt
zuna¨chst nur langsam bis ca. 105◦C und nimmt dann deutlich schneller ab bis bei ca. 265◦C das
Oxid mehr Fe entha¨lt als das Substrat. In diesem Temperaturbereich wird somit bevorzugt Fe-Oxid
gebildet (vgl. Abb. 6.18 b). Ab ca. 265◦C setzt die weitere Oxidation von Cr ein (vgl. Abb. 6.19 b)
und der Cr-Gehalt im Oxid steigt wieder an. Ab ca. 325◦C erreicht aCrII die Fehlerschwelle und die
Ergebnisse der Berechnung werden unzuverla¨ssig.
Abbildung 6.26: Cr-Gehalt in der Oxidschicht als Funktion des Cr-Gehalts in der U¨bergangszone
fu¨r die Spektren von Fe-45Cr.
Die ausgehend von den Fit-Anteilen (vgl. Abb. 6.18 c und 6.19 c) mit (6.10) berechneten Kombi-
nationen von Cr-Gehalt im Oxid nCr1 und Cr-Gehalt in der U¨bergangszone n
Cr
2 (im Wertebereich
5% bis 65%) werden fu¨r Probe Fe-45Cr in Abb. 6.26 gezeigt. Physikalische Lo¨sungen finden sich
nur in Quadrant (a). Zu Beginn liegt nCr1 bei ca. 75-95% fu¨r n
Cr
2 zwischen 25% und 45%. Bei stei-
gender Temperatur sinkt das Verha¨ltnis von nCr1 zu n
Cr
2 langsam ab. Im Bereich von 185
◦C bis
265◦C na¨hern sich nCr1 und n
Cr
2 einander schnell an bis nur eine geringfu¨gige Cr-Anreicherung im
Oxid verbleibt. Bei 265◦C bis 325◦C stagnieren die Werte auf diesem Niveau. Anschließend erfolgt
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der U¨bergang zu 100% Cr-Oxid in Abb. 6.19 (c) und die weiteren Kurven spiegeln nur den Verlauf
Abb. 6.18 (c) von wieder. Bemerkenswert ist hier die Messung an der abgeku¨hlten Probe, da ein
Wert von weniger als 100% Cr-Oxid vorliegt. Der Cr-Gehalt im Oxid liegt bei 50-75% fu¨r nCr2
zwischen 25% und 45%.
Abbildung 6.27: Temperaturverlauf von nCr1 und t fu¨r die Legierungen Fe-19Cr (a, d), Fe-30Cr (b,
e) und Fe-45Cr (c, f) bei je drei verschiedenen Werten von nCr2
Der Temperaturverlauf von nCr1 fu¨r jeweils drei feste Werte von n
Cr
2 wird zur U¨bersicht fu¨r die
drei Legierungen nochmals in Abb. 6.27 (a-c) dargestellt. Innerhalb der Bandbreite von 15-20%
in nCr2 vera¨ndert sich n
Cr
1 um 20 bis 40 Prozentpunkte. Das kontinuierlicher Absinken von n
Cr
1 bei
fortschreitender Bildung von Fe-Oxid ist bei den Proben Fe-30Cr und Fe-45Cr gut zu erkennen.
Bei allen Proben steigt nCr1 steil an sobald der Oxidanteil in den Cr-K Spektren anwa¨chst (vgl.
Abb. 6.19). Die Steigung ist dabei ein Artefakt der numerischen Berechnung, die oberhalb der
entsprechenden Temperaturen keine zuverla¨ssigen Ergebnisse mehr liefert.
Im direkten Vergleich wird in Abb. 6.27 (d-f) die Oxidschichtdicke als Funktion der Temperatur
fu¨r jeweils die gleichen drei Werte von nCr2 gezeigt. Bei Probe Fe-19Cr betra¨gt die Dicke der ge-
samten Oxidschicht bei Raumtemperatur und bis 85◦C ca. 0.7 bis 1.3 nm. Daru¨ber hinaus ist eine
118 6 Untersuchungen an FeCr-Legierungen
Dickenbestimmung wegen numerischer Artefakte nicht mo¨glich.
Bei Probe Fe-30Cr liegt bei Raumtemperatur eine Schichtdicke von ca. 0.7 bis 1.2 nm vor. Im Verlauf
der Meßreihe nimmt die Dicke ab ca. 125◦C kontinuierlich zu. Bei ca. 325◦C setzen die Sto¨rungen
in Folge des steilen Anstiegs des Cr-Oxidanteils ein. Zu diesem Zeitpunkt betra¨gt die Schichtdicke
ca. 3.5 bis 4.0 nm. Bei 400◦C la¨sst sich die Schichtdicke bei mindestens linearer Fortsetzung mit 5
bis 9 nm abscha¨tzen.
Die Schichtdicke bei Probe Fe-45Cr betra¨gt bei Raumtemperatur ca. 1.0-1.4 nm und bleibt bis ca.
145◦C weitgehend konstant. Danach steigt die Oxidschichtdicke kontinuierlich auf 2.0 bis 2.5 nm an
bis bei ca. 345◦C die Artefakte auftreten. Die Datenpunkte bei 425◦C stammen von der Messung
an der abgeku¨hlten Probe, die im Cr-K Spektrum weniger als 100% Cr-Oxid aufwies. Dadurch sind
diese Punkte nicht mit Artefakten belastet. Die Schichtdicke liegt bei 3.5 bis 4.0 nm. Interpoliert
man den Bereich zwischen 325◦C und 405◦C , so zeigt sich, dass der Kurvenverlauf etwas steiler ist
als eine lineare Extrapolation aus dem vorhandenen Segment zwischen ca. 200◦C und 325◦C . Der
Anstieg ist jedoch wesentlich flacher als die durch Fit-Artefakte gesto¨rte Kurve zwischen 345◦C und
405◦C . Bei 400◦C betra¨gt die gesamte Oxidschichtdicke somit ca. 3 bis 4 nm. U¨bertra¨gt man die
Interpolation bei Probe Fe-45Cr auf eine Extrapolation bei Probe Fe-30Cr, so ergibt sich der oben
genannte Bereich von 5 bis 9 nm Schichtdicke. Bei Fe-19Cr ist eine Extrapolation nicht mo¨glich.
Bemerkenswert ist, dass fu¨r die drei Legierungen mit 19 bis 45 Atom-% Cr-Gehalt die Dicke
der bei Raumtemperatur spontan gebildeten Passivierungsschicht sehr a¨hnlich ist und im Bereich
1.0±0.3 nm liegt. Tendenziell nimmt die Schichtdicke mit dem Cr-Gehalt etwas zu, aber aus diesem
Trend la¨sst sich nicht auf eine signifikante Abha¨ngigkeit vom Cr-Gehalt schließen. Ein Legierungs-
anteil von 19 Atom-% Cr reicht offenbar aus, um eine geschlossene Cr-reiche Passivierungsschicht
von ca. 1 nm Dicke zu bilden, die eine weitere Oxidation bei Raumtemperatur unterbindet.
Mit der hier vorgestellten Methode wurde ein Zusammenhang zwischen dem Resultat einer nu-
merischen Zerlegung von GIXAS-Spektren und den charakteristischen Gro¨ßen fu¨r das einfache
Schichtmodell, d.h. Cr-Gehalt im Oxid nCr1 , Cr-Gehalt in der U¨bergangszone des Substrats n
Cr
2
und Oxidschichtdicke t, hergestellt. Die verbleibende Unbestimmtheit la¨ßt sich auf eine Variable
reduzieren und wird durch physikalische Randbedingungen stark eingeschra¨nkt.
Wenn man die A¨nderung der Cr-Gehalte ignoriert und fu¨r nCr2 und n
Cr
1 bzw. deren Verha¨ltnis
feste Werte vorgibt, dann erha¨lt man aus (6.8) und (6.9) zwei unabha¨ngige Ergebnisse fu¨r die
Oxidschichtdicke, die deutlich voneinander abweichen ko¨nnen. Eine starke Abweichung ist ein Hin-
weis auf starke Vera¨nderungen in den Cr-Gehalten, d.h. die bevorzugte Oxidation eines Elements
bewirkt eine Phasentrennung. Da als einzige Variabeln die Anpassungskoeffizienten eingehen, re-
flektieren die so berechneten Schichtdicken direkt die Resultate der Anpassung (vgl. Abb. 6.18
und Abb. 6.19). Der prinzipielle Verlauf der Oxidation wird also richtig wiedergegeben, obwohl die
absoluten Werte fu¨r die Schichtdicke mit einem systematischen Fehler behaftet sind.
In Abb. 6.28 wurden die Temperaturverla¨ufe von tCr und tFe fu¨r verschiedene Berechnungsmethoden
dargestellt. Zuna¨chst wurde der Cr-Gehalt von Oxid und U¨bergangszone auf dem nominellen Wert
fu¨r das Substrat festgehalten. Die Berechnung von tCr bzw. tFe erfolgte dann jeweils auf Basis von
g1 mit (2.70), (2.71) und (2.75) (vgl. Kap. 2) sowie u¨ber g2 mit (6.8).
Die Berechnung u¨ber g2 fu¨hrt bei Fe-19Cr mittels Cr-K zu einer Schichtdicke des Oxids von ca. 3 nm
(Abb. 6.28 a) und mittels Fe-K zu einem mit 0.4 nm Dicke wesentlich du¨nneren Oxid (Abb. 6.28 d).
A¨hnliche Verha¨ltnisse liegen bei Fe-30Cr und Fe-45Cr vor, die ebenfalls fu¨r Fe-K ca. 0.4 nm Oxid
sowie fu¨r Cr-K ca. 2 bis 2.5 nm Oxid aufweisen. In allen Fa¨llen wird also bei Raumtemperatur
mehr Cr-Oxid als Fe-Oxid gebildet, d.h. die Cr-Anreicherung im Oxid kann nicht vernachla¨ssigt
werden (wie z.B. bei [Suz95]). Exemplarisch wurde tCr fu¨r 100% Cr im Oxid berechnet und in
Abb. 6.28 (a-c) als g2(1) eingezeichnet. Mit diesen Parametern sinkt die Oxidschichtdicke auf ca.
1 nm ab. Bei gleichzeitiger Fe-Anreicherung in der U¨bergangszone sind noch etwas niedrigere Werte
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zu erwarten, d.h. Cr2O3 macht ca. 0.8 bis 1 nm der Gesamtoxidschicht aus. Bei der Berechnung
mittels Fe-K ist zu beachten, dass die Cr2O3-Schicht zwischen Fe-Oxid und Substrat liegt und das
Signal vom Substrat da¨mpft, so dass die Dicke der Oxidschicht mit g2 im Ergebnis u¨berscha¨tzt
wird. Zu Beginn liegen somit weniger als 0.4 nm Fe-Oxid an der Oberfla¨che vor.
Mit zunehmender Temperatur wird Fe-Oxid gebildet wa¨hrend die Dicke der Cr2O3-Schicht etwa
konstant bleibt (vgl. Abb. 6.28). Die Steigung des gena¨hert linearen Anstiegs von tFe ist dabei
proportional zum Fe-Gehalt in der jeweiligen Legierung. Mit zunehmdendem Fe-Gehalt setzt die
Oxidation zudem bei leicht niedrigeren Temperaturen ein. Dagegen ist erst bei ca. 305◦C bzw.
345◦C auf den Proben Fe-30Cr und Fe-45Cr eine Zunahme des Cr-Oxids zu beobachten.
Die Berechnung mittels g1 fu¨hrt bei Cr-K und Fe-K stets zu Schichtdicken, die um 0.3 bis 0.7 nm
gro¨ßer sind als bei g2 (vgl. Abb. 6.28). Die Ursache liegt darin, dass mit g1 bei geringen Dicken
(vgl. Abb. 2.26) oder rauen Schichten die Schichtdicke tendenziell zu hoch angegeben wird. Mit
g2 werden raue Schichten dagegen tendenziell leicht unterscha¨tzt. Insgesamt liegt die Schichtdicke
somit wahrscheinlich um ca. 0.2 nm u¨ber dem mit g2 bestimmten Wert.
Abbildung 6.28: Temperaturverlauf der separat berechneten Oxidschichtdicken tCr und tFe fu¨r die
Legierungen Fe-19Cr (a bzw. d), Fe-30Cr (b bzw. e) und Fe-45Cr (c bzw. f). Die
Bestimmung erfolgte jeweils auf Basis von g1 und g2, wobei fu¨r g2(1) der Cr-Gehalt
im Oxid auf 100% festgelegt wurde.
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6.7 Vergleichende Messungen an Fe- und Stahloberfla¨chen
6.7.1 Untersuchung einer aufgedampften Fe-Oberfla¨che
Im Rahmen einer Diplomarbeit wurde die Reduktion und Oxidation von mit Eisen bedampften
Si-Wafern (4 Zoll) unter streifendem Einfall bei 0.2◦ gemessen [Kle99]. Die Oxidationsmessreihe bis
400◦C wurde mit den in dieser Arbeit entwickelten Methoden neu ausgewertet.
Die Bestimmung der Rauigkeit aus dem Quotienten NK/VK liefert den fu¨r eine aufgedampfte
Oberfla¨che u¨berraschend hohen Wert von σ =8 nm. Eine mo¨gliche Erkla¨rung besteht darin, dass
die Oberfla¨che zuvor bei bis zu 300◦C oxidiert und bei ca. 420◦C reduziert wurde. Bei der Oxidation
entsteht, wie sich im Folgenden herausstellen wird, inselfo¨rmiges Fe2O3 an der Oberfla¨che. Diese
Inseln bilden sich bei der Reduktion offenbar nicht zuru¨ck, sondern fu¨hren zu erho¨hter Rauigkeit.
Eine weitere, wenn auch unwahrscheinliche, Mo¨glichkeit zur Erkla¨rung der starken Absorption
oberhalb der K-Kante besteht darin, dass durch das Bedampfen eine leichte Wo¨lbung der Oberfla¨che
entstanden sein ko¨nnte, die zu verminderter Oberfla¨chensensitivita¨t fu¨hrt.
Abbildung 6.29: Temperaturverlauf der Fit-Anteile (a) und der resultierenden Schichtdicke des
Oxids (b) fu¨r den mit Fe bedampften Wafer.
Die numerische Anpassung erfolgt wie bei den FeCr-Proben mit α-Fe und Fe2O3 in Reflexion sowie
Fe2O3 in Transmission (vgl. Abb. 6.29 a). Die Anpassung der Spektren bei niedrigen Temperaturen
funktioniert vergleichsweise schlecht, so dass ein Fehler von 10-15% angenommen wird. Die Oxid-
schichtdicke bei Raumtemperatur und das Einsetzen der weiteren Oxidation ko¨nnen dadurch nicht
genau bestimmt werden (vgl. Abb. 6.29 b). Der Fehler der Schichtdickenbestimmung liegt in der
Gro¨ßenordnung von 1 nm, wobei die Dicken systematisch unterscha¨tzt werden. Die Entstehung an-
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derer Oxide, neben Fe2O3, in geringeren Mengen kann nicht ausgeschlossen werden. Bei 200
◦C bis
300◦C ist die Bildung von Fe2O3 mit Transmissionscharakter zu beobachten. Erst spa¨ter bildet sich
scheinbar reflektierendes Fe2O3, was jedoch auf eine Verzerrung der XANES Strukturen mit zuneh-
mender Oxidschichtdicke und stark abnehmender Reflektivita¨t zuru¨ckzufu¨hren ist. Entsprechend
ist das Stagnieren der Oxidation ab ca. 350◦C in Abb. 6.29 (b) nicht signifikant. Statt dessen ist
von einer weiter wachsenden Oxdischicht mit deutlich u¨ber 3 nm Dicke auszugehen. Bemerkenswert
ist, dass das Schichtwachstum auf Fe ab ca. 280◦C von einem linearen Verlauf zu einem deutlich
schnelleren Anstieg u¨bergeht. Ein solcher Effekt war bei den FeCr-Legierungen in tFe nicht zu sehen
(vgl. Abb. 6.28 d-f), was auf die oxidationshemmende Wirkung der Passivierungsschicht zuru¨ck zu
fu¨hren ist.
6.7.2 Untersuchung einer polierten Stahloberfla¨che
Um die Vergleichbarkeit der Oberfla¨chenoxidation von FeCr-Legierungen und Stahl zu u¨berpru¨fen
und die Verbindung von Kap. 5 und Kap. 6 herzustellen, wurde eine der Stahlproben (Probe C)
erneut bearbeitet und untersucht. Die Oberfla¨che wurde abgeschliffen und wie in Kap. 6.1 be-
schrieben poliert. Mikroskopaufnahmen der Oberfla¨che wurden bereits in Abb. 6.1 dargestellt.
Fe-K GIXAS Spektren wurden nach den Angaben aus Kap. 6.3 bei 20, 125, 205, 245, 285, 345
und 405◦C gemessen. Auf Cr-K Spektren wurde mit Blick auf die Ergebnisse von Probe Fe-19Cr
verzichtet. Die Rauigkeit σ wurde aus dem Verha¨ltnis von Nachkanten- und Vorkantenreflekti-
vita¨t NK/VK zu 1 bis 2 nm bestimmt (vgl. Kap. 6.4.1). Fu¨r die numerische Anpassung wurden
die Reflexionsspektren von Austenitstahl sowie α-Fe und Fe2O3 mit jeweils 20 Atom-% Cr und
das Transmissionsspektrum von Fe2O3 verwendet. Die u¨brigen Parameter entsprechen denen aus
Kap. 6.5.
Die Ergebnisse der Anpassung sind in Abb. 6.30 (a) dargestellt (vgl. Abb. 6.18 (a) fu¨r Fe-19Cr).
Bei Raumtemperatur liegen ca. 64% α-Fe und 36% reflektierendes Fe2O3 vor. Wie bereits in Kap. 5
bemerkt wurde, liegt Fe nach der mechanischen Bearbeitung der Austenitstahlproben im ober-
fla¨chennahen Bereich in einer bcc-Phase vor. Eine Inselbildung von Fe2O3 ist bei Raumtemperatur
noch nicht erfolgt. Ab ca. 125◦C setzt die weitere Oxidation ein, in deren Verlauf ab ca. 245◦C auch
Fe2O3 mit Transmissionscharakter entsteht. Bei 345
◦C und 405◦C zeigt der Fit einen Anteil von ca.
9% γ-Fe, wobei der Anteil von α-Fe weniger als 0.5% betra¨gt und somit unterhalb der Fehlergrenzen
liegt.
Aus den Fit-Anteilen wurde basierend auf g1 und g2 die anteilige Oxidschichtdicke t
Fe berechnet
(vgl. Kap. 6.6) und in Abb. 6.30 (b) dargestellt. Fu¨r den direkten Vergleich wurde auch die u¨ber
g2 fu¨r Probe Fe-19Cr berechnete Oxiddicke t
Fe eingezeichnet (vgl. Abb. 6.28 d). Die Fe2O3-Schicht
an der Stahloberfla¨che besitzt bei Raumtemperatur eine Dicke von ca. 1 nm und ist damit etwas
dicker als das Fe-Oxid an der Oberfla¨che der Legierung Fe-19Cr. Eine mo¨gliche Ursache hierfu¨r ist
die etwas intensivere Oberfla¨chenbearbeitung der Stahlprobe durch den zusa¨tzlichen Polierschritt
mit 1 µm Diamantpaste (vgl. Kap. 6.1). Die geringere Rauigkeit bietet auch eine Erkla¨rung fu¨r
die weniger ausgepra¨gte Inselbildung. Im Verlauf der Oxidation bei steigender Temperatur gleichen
sich die Schichtdicken durch sta¨rkere Oxidation von Fe-19Cr bis ca. 180◦C an. Der weitere Oxida-
tionsverlauf ist im Rahmen der Genauigkeit der Bestimmung von tFe als identisch anzusehen. Die
anfangs etwas dickere Oxidschicht fu¨hrt somit nicht zu langsamerem Oxidwachstum als Funktion
der Temperatur. Obwohl der Fe-Gehalt in Austenitstahl liegt na¨her bei Fe-30Cr als bei Fe-19Cr,
entspricht der Oxidationsverlauf dennoch dem von Fe-19Cr. Austenitstahl und Fe-19Cr besitzen
sowohl einen etwa gleichen Cr-Gehalt als auch mit ca. 3.8 bzw. 4.2 ein a¨hnliches Verha¨ltnis von
Fe-Gehalt zu Cr-Gehalt im Substrat. Da ein ho¨herer Cr-Gehalt bei den FeCr-Legierungen nicht zu
einer dickeren Passivierungsschicht fu¨hrt, muss ein indirekte Abha¨ngigkeit vorliegen. Ein a¨hnliches
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Abbildung 6.30: Temperaturverlauf der Fit-Anteile von α-Fe (2), γ-Fe (◦), Fe2O3 GIXAS (∇) und
Fe2O3 Transmission (∆) (a) und der resultierenden Schichtdicke des Oxids t
Fe (b)
fu¨r die polierte Stahlprobe.
Anteilverha¨ltnis von Fe zu Cr im Substrat fu¨hrt bei Bildung der Cr2O3-Schicht zu einer vergleichba-
ren Fe-Anreicherung in der U¨bergangszone. Diese Anreicherung entsteht indirekt durch ein Defizit
an Cr, welches gleichzeitig eine erho¨hte Fehlstellendichte bewirkt. Mit zunehmender Leerstellen-
konzentration steigt die Diffusivita¨t des Fe, die fu¨r die Oxidation geschwindigkeitsbestimmend ist.
Die Verwendung der Legierung Fe-19Cr als Modellsystem fu¨r Austenitstahl ist somit gerechtfertigt.
Die unterschiedliche Diffusivita¨t von Fe im bcc bzw. im fcc Gitter [Hor94] wirkt sich im untersuchten
Temperaturbereich nicht signifikant aus, da die Diffusion in beiden Fa¨llen bevorzugt an Korngrenzen
stattfindet.
Der U¨bergang von α-Fe zu γ-Fe bei ho¨heren Temperaturen ist ein Hinweis darauf, dass die bcc-Phase
nach der Entstehung von ca. 4-5 nm Fe-Oxid komplett oxidiert ist. Bei den ohne Wasserku¨hlung
polierten Stahloberfla¨chen wurde die Dicke der bcc-Phase mit 5-30 nm abgescha¨tzt (vgl. Kap. 5).
Eine mit ca. 2-3 nm etwas geringere Dicke der bcc-Phase beim Einsatz von Ku¨hlmitteln erscheint
daher plausibel. Andererseits ist es mo¨glich, dass die Unterscheidung der strukturell a¨hnlichen
Spektren von α-Fe und γ-Fe bei insgesamt geringem Anteil nicht korrekt erfolgt. Ein gro¨ßere Dicke
der bcc-Phase la¨sst sich daher nicht ausschließen.
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Anhand der GIXAS Messungen an den Legierungen Fe-19Cr, Fe30Cr und Fe-45Cr im Temperatur-
bereich von Raumtemperatur bis 400◦C lassen sich Ru¨ckschlu¨sse auf die Oxidationsmechanismen
ziehen. Die Ergebnisse dieser Arbeit werden im Folgenden in Zusammenhang mit den in Kapitel 4
dargestellten Untersuchungen an Fe-, Cr- und FeCr-Oberfla¨chen diskutiert.
Bei Raumtemperatur bildet sich an den Oberfla¨chen der drei Legierungen eine ca. 1 nm dicke
Passivierungsschicht, die stark mit Cr angereichert ist. Gleichzeitig wird in der U¨bergangszone
zum Substrat Fe angereichert. Die Tatsache, dass die Schichtdicke nicht vom Cr-Gehalt (19 bis
45 Atom-%) der Legierung abha¨ngt, ist auf den in [Pal93] beschriebenen Oxidationsmechanismus
zuru¨ckzufu¨hren (vgl. Kap. 4.4). Demnach kommt die spontane Oxidation zum Stillstand, sobald
die erste Passivierungsschicht aus Cr2O3 die Oberfla¨che bedeckt. Ein Cr-Gehalt von 19 Atom-% ist
fu¨r die Entstehung dieser Schicht offenbar ausreichend.
Im Temperaturbereich bis ca. 280◦C dominiert die Bildung von Fe-Oxid, das an verschiedenen Stel-
len der Oberfla¨che aufwa¨chst und mit zunehmender Menge zu Fe2O3 Spektren mit Transmissions-
charakter fu¨hrt. Gleichzeitig ist ein Anstieg der anhand von Fe-K Spektren bestimmten Rauigkeit zu
beobachten (vgl. Abb. 6.15). Die in den Oberfla¨chenprofilen (vgl. Abb. 6.16) beobachteten Spitzen
lassen sich somit inselfo¨rmig aufwachsendem Fe2O3 zuordnen. Die angegebenen Schichtdicken sind
als effektive Dicken bei Berechnung der Oxidmenge pro Fla¨cheneinheit zu verstehen. Inselfo¨rmiges
Wachstum von Fe-Oxiden erfolgt auch auf reinen Fe-Oberfla¨chen [Mat86] und fu¨hrte bei GIXAS
Messungen an einer aufgedampften Fe-Schicht zu Fe2O3-Spektren mit Transmissionscharakter (vgl.
Kap. 6.7.1).
Die Fe2O3-Inseln ko¨nnen insbesondere an Korngrenzen eine lineare Ausdehnung entlang der Ober-
fla¨che besitzen (vgl. Abb. 5.18 b). Es ist denkbar, dass auch Kraterstrukturen (z.B. durch Lochfraß)
zu Absorption mit Transmissionscharakter fu¨hren. Da Krater jedoch keine Abschattung bewirken,
ist ihr Beitrag zum Spektrum deutlich geringer als bei einer Inselbildung mit vergleichbarer Mate-
rialmenge.
Die Wachstumsrate der effektiven Oxiddicke auf den FeCr-Legierungen, ist geringer als bei rei-
nen Fe-Oberfla¨chen und proportional zum Fe-Gehalt im Substrat bzw. in der U¨bergangszone. Mit
zunehmendem Fe-Gehalt in der U¨bergangszone und steigender Temperatur wa¨chst die Zahl der Fe-
Ionen, welche die Diffusionsbarriere durchdringen ko¨nnen. Das beobachtete Oxidationsverhalten
la¨sst sich dadurch erkla¨ren, dass die Oxidation vom Fe3+-Kationentransport durch die Passivie-
rungsschicht bestimmt wird. Das Fe-Oxid selbst hat keine passivierende Wirkung in Bezug auf die
Oxidation von Fe und Cr.
Ab ca. 305◦C bei Fe-30Cr und ab ca. 345◦C bei Fe-45Cr wird zusa¨tzliches Cr-Oxid gebildet. Die
Oxidationsrate des Fe bleibt davon weitgehend unbeeinflusst. Auf reinen Cr-Oberfla¨chen wa¨chst
Cr2O3 ab 320
◦C schichtweise auf und bildet einen nichtkristallinen Film mit einer Fehlstellendichte
von ca. 13% (vgl. Kap. 4 und [Sti95, Mau00]). Die u¨berwiegend aus Cr2O3 bestehende Passierungs-
schicht unterliegt im Wesentlichen dem gleichen Mechanismus. Dies ist die Ursache fu¨r das schnelle
Anwachsen des Anteils von Cr2O3 und den Anstieg des Cr-Gehalts in der gesamten Oxidschicht. Das
kurzzeitige Absinken der anhand von Cr-K Spektren bestimmten Rauigkeit (vgl. Abb. 6.15) la¨sst
sich ebenfalls durch schichtfo¨rmiges Oxidwachstum erkla¨ren, das beispielsweise Senken auffu¨llt. Mit
zunehmendem Fe-Oxid an der Oberfla¨che bzw. mit steigendem Fe-Gehalt der Legierungen sinkt
dabei die Temperatur, bei der die weitere Entstehung von Cr2O3 einsetzt.
Die zunehmende Schichtdicke des Cr2O3 stellt zuna¨chst keine zusa¨tzliche Diffusionsbarriere fu¨r die
Fe-Oxidation dar. Dies la¨sst darauf schließen, dass die Fe-Oxidation nicht im Bereich der intakten
Cr2O3-Schicht, sondern an deren Fehlstellen und in Zonen mit erho¨hter Diffusivita¨t stattfindet.
Da Fe in der Legierung beweglicher ist als Cr [Hor94], gelangt an den Fehlstellen bevorzugt Fe zur
Oberfla¨che. Fu¨r diesen Mechanismus der separaten bzw. ra¨umlich getrennten Oxidation spricht auch
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die geringe Lo¨slichkeit von Fe3+ in Cr2O3 und von Cr
3+ in Fe2O3. Bereits gebildete Fe2O3-Inseln, die
10 bis 50 nm Ho¨he erreichen ko¨nnen (vgl. Abb. 6.16), werden durch das schichtfo¨rmig aufwachsende
Cr2O3 nicht u¨berdeckt und stehen als Ansatzpunkte fu¨r weitere Oxidation zur Verfu¨gung. Bei
ho¨heren Temperaturen entstehen daraus an den Stahloberfla¨chen die in den Mikroskopaufnahmen
sichtbaren Fe2O3-Strukturen (vgl. Kap. 5).
Die U¨bertragbarkeit der Ergebnisse an den FeCr-Legierungen auf das Oxidationsverhalten der
Austenitstahloberfla¨chen wurde in Kap. 6.7.2 exemplarisch gezeigt.
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7 Zusammenfassung und Ausblick
Im Mittelpunkt dieser Arbeit steht die Untersuchung von Oberfla¨chenreaktionen mittels Ro¨ntgen-
absorptionsspektroskopie unter streifendem Einfall (GIXAS). Im Rahmen des DFG Schwerpunkt-
programms 1010
”
Reaktivita¨t von Festko¨rpern“ wurden Oxidationsprozesse an Oberfla¨chen von
FeCr-Legierungen (19, 30 und 45 Atom-% Cr) und von Austenitstahl untersucht.
Bei GIXAS wird durch Einfallswinkel unterhalb des kritischen Winkels fu¨r externe Totalreflexion
von etwa 0.4◦ die prima¨re Anregung auf eine Eindringtiefe von 3-10 nm reduziert. Die Methode der
XANES
”
fingerprint“-Analyse zur Bestimmung der elektronischen Struktur und der chemischen
Verbindung wird auf die GIXAS-Auswertung u¨bertragen, indem die XANES-Referenzspektren in
Abha¨ngigkeit von Einfallswinkel und Oberfla¨chenrauigkeit in Reflektivita¨tsspektren umgerechnet
werden. Fu¨r die Bestimmung der Rauigkeit der untersuchten Oberfla¨chen, welche in die Umrech-
nung der Referenzen einfließt, wurden zwei unabha¨ngige Verfahren demonstriert. Die Rauigkeit
kann aus den gemessenen GIXAS-Spektren selbst oder mittels separater Messungen von Ober-
fla¨chenprofilen ermittelt werden.
Zur quantitativen Interpretation der GIXAS-Spektren bezu¨glich der chemischen Zusammensetzung
und zur Extraktion der Tiefeninformation wurde ein Schichtmodell fu¨r die Ro¨ntgenreflektivita¨t bei
streifendem Einfall entwickelt. Damit lassen sich GIXAS-Spektren fu¨r ein System aus Deckschicht
und Substrat verschiedener Zusammensetzung als Funktion von Schichtdicke und Einfallswinkel
berechnen. Umgekehrt ko¨nnen im Rahmen des Modells die Schichtdicke und die Zusammensetzung
von Deckschicht und Substrat durch eine numerische Anpassung der umgerechneten Referenzen an
die gemessenen GIXAS-Spektren bestimmt werden. Die vorgestellte Analysemethode wurde mit
simulierten GIXAS-Spektren u¨berpru¨ft und besta¨tigt.
Die Bildung von Oxidschichten auf Austenitstahloberfla¨chen wurde im Temperaturbereich bis
900◦C mittels Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie sowohl unter streifendem Einfall (GIXAS) als auch
durch Messung der Elektronenausbeute (CEY) an den Cr-K und Fe-K Kanten untersucht. Dabei
wurden zwei Verfahren zur Oberfla¨chenbehandlung, mechanisches und elektrolytisches Polieren, im
Hinblick auf die Spektroskopie bei streifendem Einfall und in ihren Auswirkungen auf das Oxida-
tionsverhalten verglichen. Das mechanische Polieren fu¨hrt an der Oberfla¨che des Substrats durch
Verformung und Reibungswa¨rme zur Ausbildung einer deformierten Schicht, die eine Dicke von ca.
20-40 nm und in der Nahordnung eine bcc-Struktur besitzt. Diese Oberfla¨chenbehandlung erho¨ht
die Beweglichkeit von Cr und Fe und fu¨hrt im Vergleich zu elektrolytisch polierten Oberfla¨chen zu
dickeren Oxidschichten und versta¨rkter Cr-Anreicherung. In den Oxidschichten wurden Cr2O3 und
Fe2O3 nachgewiesen, wobei sich die Bildung anderer Oxide in geringeren Mengen, beispielsweise bei
lokaler Oxidation oder als Reaktionszwischenprodukte, nicht ausschließen la¨sst. Die Oxidationsrate,
insbesondere von Fe, nimmt im Bereich von ca. 550◦C bis 600◦C deutlich zu. Bei 900◦C entsteht auf
der elektrolytisch polierten Oberfla¨che stellenweise eine etwa 2-3 µm dicke Zunderschicht. Ursache
ist eine Cr-Verarmung in der U¨bergangszone zwischen Oxid und Substrat. Bei den mechanisch
polierten Oberfla¨chen ko¨nnen sich durch die erho¨hte Beweglichkeit in der deformierten Zone kei-
ne starken Konzentrationsgradienten ausbilden, so dass eine weniger ausgepra¨gte Cr-Verarmung
und keine Zunderschicht auftritt. Statt dessen bildet sich eine große Zahl von homogen u¨ber die
Oberfla¨che verteilten Oxidationskeimen.
Bei der Untersuchung der Oberfla¨chen mittels GIXAS traten in Folge der Oberfla¨chenbehandlung,
d.h. durch Rauigkeit und Wo¨lbungseffekte, gegenu¨ber dem Idealwert erho¨hte Eindringtiefen auf.
Das volle Potential der Schichtdickenbestimmung mittels GIXAS la¨sst sich nur durch eine intensive-
re mechanische Oberfla¨chenbehandlung zur Reduzierung von Rauigkeit und Wo¨lbung ausscho¨pfen,
wogegen sich das elektrolytische Polieren als weniger geeignet erwies. Eine verbesserte Oberfla¨chen-
sensitivita¨t ermo¨glicht die detaillierte Untersuchung du¨nnerer Oxidschichten von bis zu etwa 5-8 nm
Dicke, die bei Temperaturen bis etwa 400◦C gebildet werden.
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Die Entstehung du¨nner Oxidschichten an den Oberfla¨chen von FeCr-Legierungen mit einem Cr-
Gehalt von 19, 30 und 45 Atom-%, die als Modellsystem fu¨r Stahl dienen, wurde mittels Ro¨ntgen-
absorptionsspektroskopie unter streifendem Einfall (GIXAS) in situ untersucht. Die Legierungen
wurden am Max-Planck-Institut fu¨r Eisenforschung in Du¨sseldorf hergestellt und maschinell, bei
konstantem Andruck und stetiger Ku¨hlung, mit Schleifpapier und Diamantpaste von 3 µm Ko¨rnung
poliert. Gemessen wurde wiederum an den Absorptionskanten Cr-K und Fe-K. Die Oxidation
erfolgte an Luft (200 mbar) in einem Temperaturbereich von Raumtemperatur bis ca. 400◦C.
Die XANES
”
fingerprint“-Analyse mit Hilfe von Referenzspektren, die auf den Einfallswinkel von
0.28◦ und Rauigkeiten von ca. 2 nm umgerechnet wurden, zeigte, dass bei steigender Temperatur
ein U¨bergang von α-Fe (bcc) zu α-Fe2O3 (rhombisch) und von α-Cr (bcc) zu Cr2O3 (rhombisch)
stattfindet. Zusa¨tzlich erfolgt ein U¨bergang von reflektierendem zu transmittiertem Fe2O3, das zur
Absorption aber nicht zur Reflexion beitra¨gt.
Der Oxidationsverlauf wurde mit Hilfe des Schichtmodells analysiert. Auch wenn die Annahme
einer einzelnen Oxidschicht an der Oberfla¨che eine Einschra¨nkung darstellt, lassen sich aus den
Resultaten fu¨r die Modellparameter umfangreiche Ru¨ckschlu¨sse auf das Oxidationsverhalten ziehen.
Bei Raumtemperatur wurde auf den FeCr-Legierungen eine spontan gebildete Passivierungsschicht
von ca. 1.0 nm bis 1.4 nm Dicke gefunden. Diese Schicht besteht aus einem ca. 0.8 nm bis 1.0 nm
dicken fla¨chendeckenden Cr2O3-Film, der stellenweise von inselfo¨rmig aufwachsendem Fe2O3 durch-
brochen wird. Der Cr-Anreicherung im Oxid steht eine Fe-Anreicherung in der U¨bergangszone des
Substrats gegenu¨ber. Die weitere Oxidation von Fe wird durch die Passivierungsschicht gegenu¨ber
der Oxidation an einer reinen Fe-Oberfla¨che mit zunehmendem Cr-Gehalt der Legierung verlang-
samt, aber nicht vollsta¨ndig verhindert. Insbesondere die vertikale Ausdehnung der Fe2O3-Inseln
steigt an und der mittlere Cr-Gehalt des gesamten Oxids sinkt. Wie auf reinen Cr-Oberfla¨chen
setzt bei ho¨heren Temperaturen ein schichtweises Wachstum des Cr2O3-Films ein, welches aber
die entstandenen Fe2O3-Inseln nicht bedeckt und die Fe-Oxidation nicht weiter verlangsamt. Die
Oxidationsrate von Cr u¨bersteigt die von Fe, so dass der Cr-Gehalt im Oxid wieder steigt.
Zum Vergleich der Oberfla¨chenoxidation der FeCr-Legierungen und des Austenitstahls wurde eine
Austenitprobe unter gleichen Bedingungen wie die FeCr-Legierungen maschinell poliert und im
Temperaturbereich bis 400◦C untersucht. Dadurch wurde gezeigt, dass die Ergebnisse an den FeCr-
Legierungen prinzipiell auf das Oxidationsverhalten der Austenitstahloberfla¨chen u¨bertragbar sind.
Der weitere Verlauf der Oxidation und damit die Frage, ob und wie das fortschreitende Wachs-
tum der Passivierungsschicht vom Cr-Gehalt der Legierung abha¨ngt, la¨sst sich mit GIXAS nur
eingeschra¨nkt untersuchen, da die Oxidschichtdicke die mittlere Informationstiefe u¨bersteigt. Mit
gro¨ßeren Einfallswinkeln ergeben sich zwar steigende Eindringtiefen, aber gleichzeitig nehmen die
Energie- und Winkelabha¨ngigkeit der Eindringtiefe ebenfalls zu, so dass die XANES-Strukturen
stark verzerrt werden und die Anforderungen an die Geometrie des Experiments deutlich wachsen.
Da die Ro¨ntgenspektroskopie unter streifendem Einfall einen großen Bereich der Oberfla¨che erfasst
und u¨ber diesen integriert, liefern die erstellten Mikroskopaufnahmen und Oberfla¨chenprofile neben
der U¨berpru¨fung der Rauigkeit wertvolle erga¨nzende Informationen zur Oberfla¨chentopographie.
Der Einsatz einer ortsauflo¨senden Messtechnik zur Charakterisierung von Oberfla¨chenstrukturen
ist in Zusammenhang mit GIXAS-Messungen im Allgemeinen sehr empfehlenswert.
GIXAS ist, wahrscheinlich bedingt durch die ho¨heren Anforderungen an Experiment und Daten-
analyse, im Vergleich zu den anderen Techniken der Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie (z.B. Trans-
mission und Fluoreszenz) und der Oberfla¨chenanalytik (z.B. AES und XPS) nur wenig verbreitet.
Da Reaktionen an Oberfla¨chen bei verschiedenen Atmospha¨ren und Temperaturen in situ ver-
folgt, die chemischen Verbindungen der Reaktionsprodukte bestimmt und gleichzeitig auf nicht
destruktivem Wege mit Hilfe des Schichtmodells Tiefenprofile erstellt werden ko¨nnen, erweitert die
Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie unter streifendem Einfall die experimentellen Mo¨glichkeiten fu¨r
die Untersuchung von Oberfla¨chenreaktionen.
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A Aufbau eines Strahlrohrs an DELTA
Zur Erweiterung der experimentellen Mo¨glichkeiten, insbesondere im ho¨herenergetischen Bereich
oberhalb ca. 20 keV, baut die Bonner Synchrotronstrahlungsgruppe ein Strahlrohr am Dortmunder
Synchrotron DELTA (Dortmunder Elektronen Testspeicherring Anlage) auf.
An DELTA werden die Elektronen mit einem Linearbeschleuniger (LINAC) auf 75 MeV beschleu-
nigt und in das Booster-Synchrotron
”
BoDo“ injiziert, wo die weitere Beschleunigung auf 1.5 GeV
erfolgt. Anschließend werden die Elektronen in den Speicherring eingespeist, wo lediglich die in Form
von Synchrotronstrahlung abgegebene Energie ausgeglichen wird (vgl. Abb. A.1). Weiterfu¨hrende







































































































































































































Abbildung A.1: U¨bersicht des Beschleunigers DELTA
Im Vergleich zum Speicherring von ELSA wird DELTA bei niedrigeren Ringenergien betrieben.
Die kritische Energie der Synchrotronstrahlung an den Ablenkmagneten liegt durch die ho¨here
Feldsta¨rke von 1.52 T und den geringeren Biegeradius von 3.29 m bei ca. 2.3 keV, d.h. nahe dem
Wert von ELSA im 2.3 GeV-Betrieb (vgl. Kap. 3). Der Photonenfluss an DELTA ist etwas ho¨her und
wird durch den supraleitenden asymmetrischen und symmetrisch zu betreibenden Wiggler (SAW)
im angestrebten Bereich von 20 bis 30 keV um 3-4 Gro¨ßenordnungen gesteigert (vgl. Abb. A.2 a).
Einige charakteristische Parameter des SAW sind in Tabelle A.1 zusammengefasst [Sch94].
Am SAW sind drei Strahlfu¨hrungen fu¨r Nutzerexperimente vorgesehen. Die Strahlrohre BL8, BL9
und BL10 werden entsprechend als SAW0, SAW1 bzw. SAW2 bezeichnet. Die Nutzer sind die
Arbeitsgruppen von R. Frahm (Wuppertal), M. Tolan (Dortmund) und J. Hormes (Bonn).
Fu¨r die Ro¨ntgenabsorptionsspektrokopie an SAW2 wird ein Doppelkristall-Monochromator vom
Lemonnier-Typ mit Zwangskurve (vgl. Abb. 3.3) verwendet, der im Wesentlichen dem Monochro-
mator an BN2 bei ELSA entspricht (vgl. Kap. 3). Durch den ho¨heren Photonenfluss entsteht
jedoch eine Wa¨rmelast am ersten Kristall, die mit einer Wasserku¨hlung abgefu¨hrt werden muss
[Smi90, Wol98]. Andernfalls fu¨hrt die starke lokale Erwa¨rmung des Kristalls zu einer Ausdehnung
des Kristallgitters, die eine Oberfla¨chenwo¨lbung und eine vera¨nderte Gitterkonstante hervorruft.
Wegen der guten Wa¨rmeleitfa¨higkeit von Silizium wird als Kristallpaar Si(111) mit einem Gitter-
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Abbildung A.2: Photonenfluss am SAW als Funktion der Energie (a) und Energiebereich des Mo-
nochromators mit Si(111)-Kristallen fu¨r n=1, n=3 und n=4 (b)
Wiggler-Modus symmetrisch asymmetrisch
maximales Magnetfeld 2.69 Tesla 5.3 Tesla
Anzahl der Perioden 10 5
La¨nge der Perioden 14.4 cm 28.8 cm
k-Wert 36 149
Charakteristische Energie 4.1 keV 7.9 keV
O¨ffnungswinkel der Strahlung ± 13 mrad ± 25 mrad
Tabelle A.1: Charakteristische Parameter des SAW nach [Sch94]
abstand von 2d = 6.2712 A˚ verwendet (vgl. z.B. [Dru95]). Der zuga¨ngliche Energiebereich ergibt
sich aus der Bragg-Bedingung
nλ = 2d sin θ (A.1)
und dem Winkelbereich des Monochromators (vgl. Abb. A.2 b). Anhand von Abb. A.2 (a) wird
deutlich, dass die sogenannten ho¨heren Harmonischen bei n > 1 einen erheblichen Anteil der
Gesamtintensita¨t ausmachen. Der Strahl hinter dem Monochromator ist daher nicht monochro-
matisch, sondern besitzt mehrere
”
diskrete“ Energien. Bei XAS-Messungen an komplexen Proben
muss daher beachtet werden, dass fu¨r verschiedene Werte von n mehrere Absorptionskanten im
Winkelbereich eines Spektrums liegen ko¨nnen.
Aufgrund der ho¨heren Energien und Intensita¨ten sind die Anforderungen an die Strahlungsab-
schirmung und das Personenschutzinterlock an den SAW-Strahlrohren deutlich gro¨ßer als z.B. im
Bonner Synchrotronlabor. Die drei SAW-Experimente befinden sich in jeweils einer abgetrennten
”
Hu¨tte“, die aus Strahlenschutzgru¨nden mit Bleiplatten abgeschirmt wurden. Eine viertes Hu¨tten-
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segment, unmittelbar an der Ringmauer, entha¨lt Vakuumkomponenten aber keinen Experimentier-
platz. SAW2 endet in Hu¨tte 1, so dass fu¨r das Personeninterlock nur zwei Hu¨ttensegmente beru¨ck-
sichtigt werden mu¨ssen. Dennoch muss die Interlocku¨berwachung mit den anderen Strahlrohren
gekoppelt sein, da SAW0 und SAW1 ebenfalls durch diese Segmente verlaufen. Um unabha¨ngig
vom Betrieb der anderen Strahlrohre die Hu¨tte 1 betreten zu ko¨nnen (z.B. zum Probenwechsel),
ist eine zusa¨tzliche Unterteilung mit einer Bleiwand zwischen SAW2 und SAW1 geplant.
Die Hu¨tten sind mit Tu¨rkontakten, Lichtschranken, Warnlampen und
”
Not Aus“-Tastern gesichert.
Fu¨r die Absuchprozedur werden zudem Baken und Lautsprecher eingesetzt. Die Steuerung von
Photonabsorber und Beamshutter und die U¨berwachung der Interlock-Komponenten erfolgen u¨ber
eine SPS (Siemens Simatic S7), die mit dem Kontrollraum, dem Interlock des Speicherrings und den
anderen Hu¨tten verbunden ist. Ventilsteuerung und Vakuumu¨berwachung sind in einer separaten
SPS untergebracht.
Das Vakuumsystem ist in drei Segmente unterteilt. Der Ringbereich, zu dem auch der wasser-
geku¨hlte Photonabsorber geho¨rt, wird durch das Ventil V0 abgetrennt. Im ersten ca. 19 m langen
Segment zwischen V0 und V1, das innerhalb der Ringmauer liegt, befinden sich der Strahlla-
gemonitor (BPM), der wassergeku¨hlte Kollimator (13.5 m vom Quellpunkt)und der Beamshutter.
Zusa¨tzlich zur SPS-U¨berwachung wird dieses Vakuumsegment durch das Schnellschlussventil (SSV,
Typ DN 100 CF) mit den Meßro¨hren M1 und M2 gesichert, um ein Belu¨ften des Ringvakuums aus-
zuschließen. Im zweiten ca. 10 m langen Segment, zwischen V1 und V2, erfolgt der U¨bergang von
Ringvakuum (< 10−9 mbar) zu Monochromatorvakuum (< 10−4 mbar) mit Hilfe einer differenti-
ellen Pumpstrecke (DP-01 von X-ray Instrumentation Associates). Das dritte Segment bildet der
Monochromator, der durch das Ventil V3 vom Experimentbereich getrennt wird.
Komponente Entfernung Strahlprofil O¨ffnungsweite
vom Quellpunkt (horiz., vert.) (horiz., vert.)
Kollimator 13.5 m 67.5 mm x 9.5 mm 5 mm x 2.5 mm
Differentielle Pumpstrecke 29.1 m 10.8 mm x 5.4 mm 12 mm x 6 mm
Monochromator-Eintrittsspalt ca. 31 m 11.5 mm x 5.7 mm 20 mm x 1-3 mm
Tabelle A.2: Strahlquerschnitt und begrenzende Bauelemente
Die Ausrichtung der Vakuumkomponenten relativ zum geplanten Strahlverlauf wurde mit einem
Theodoliten von der differentiellen Pumpstrecke bis zum Ventil V0 kontrolliert und besta¨tigt. Die
kritische Stelle fu¨r die Justierung der Strahllage ist die schmale O¨ffnung der differentiellen Pump-
strecke (vgl. Tab. A.2). Der Kollimator muss dem entsprechend genau einjustiert werden.
Zur U¨berpru¨fung der Strahllage unmittelbar vor dem Kollimator wurde ein Strahllagemonitor
(BPM) konzipiert, der mit einem einachsigen Lineartisch die vertikale und horizontale Position
gleichzeitig erfasst (vgl. Abb. A.3). Fu¨r das Strahlprofil wird in der Vertikalen eine Gauß-Verteilung
angenommen. Der BPM besteht aus einem Stahlbu¨gel, einem horizontalen und einem diagonalen
Tantaldraht. Wenn der Ro¨ntgenstrahl eines der Bauteile trifft, werden Elektronen herausgeschla-
gen. Der resultierende Strom wird als Funktion der Position des Lineartisches gemessen. Beispiele
fu¨r horizontal bzw. vertikal verschobene Strahllagen sind in Abb. A.4 (a) bzw. (b) dargestellt. Die
vertikale Strahllage ergibt sich aus der Position des ho¨heren Peaks, der vom horizontal gespannten
Draht stammt. Die horizontale Strahllage ergibt sich aus dem Abstand der beiden Peaks.
Am Experiment werden zuna¨chst drei Ionisationskammern fu¨r Transmissionsmessungen aufgebaut.
Der Strom wird mit Keithley-Elektrometern gemessen. Die Elektrometer, die Datenu¨bertragung
zum Messrechner und das Messprogramm entsprechen dem bereits in Kapitel 3 beschriebenen
Aufbau an BN2.
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Abbildung A.3: Strahllagemonitor (BPM) in Ruheposition und Strahlprofil in der Strahlrohrmitte
(y=0 und z=0). Die maximale Wegstrecke betra¨gt 80 mm.
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• Herrn Dr. F.-J. Pantenburg und Herrn Dr. M. Bo¨rner vom Forschungszentrum Karlsruhe fu¨r
die ausgezeichnete Zusammenarbeit in den Strahlzeiten und daru¨ber hinaus,
• Herrn Dr. H. Modrow fu¨r das U¨bernehmen zahlreicher Aufgaben in Vertretung von Herrn
Prof. Dr. J. Hormes,
• Herrn H. Blank fu¨r die
”
Techniker-Ausbildung“, die ausgezeichnete Zusammenarbeit und
seine umfangreiche Hilfe bei allen technischen Fragestellungen und daru¨ber hinaus,
• Herrn Dr. H. Rumpf, dem letzten Mitbewohner in der Wegelerstrasse, fu¨r die kommunikative
Atmospha¨re, seine tatkra¨ftige Unterstu¨tzung und das Korrekturlesen dieser Arbeit,
• Herrn Dr. R. Chauvistre´ fu¨r die Zusammenarbeit an BN2 und seine grosse Hilfsbereitschaft,
• Frau Dr. B. Frenzel, Frau Dr. G. Ko¨hl, Frau Dipl.-Phys. K. Winkler und Herrn Dipl.-Phys.
B. Brendebach fu¨r die Unterstu¨tzung rund um das Netzwerk,
• allen derzeitigen und ehemaligen Mitgliedern der Syli-Gruppe fu¨r die lebhafte und kooperative
Arbeitsatmospha¨re
• und besonders bei meinen Eltern, die mir das Physikstudium ermo¨glicht haben.
